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1. Motivation 
 
In der heutigen Gesellschaft wächst aufgrund schwindender Rohstoffe und eines in den 
letzten Jahrzehnten gesteigerten Umweltbewusstseins das Bedürfnis, auf ökologischen Wegen 
Energie zu gewinnen und die Verschwendung von Energie zu minimieren. Die Nutzung solch 
ökologisch und in zunehmendem Maße ökonomisch wertvollen Prozesse umfasst die 
Erzeugung von Strom durch „grüne Technologie“, wie Wind- und Wasserkraft, aber auch die 
Rückgewinnung von Energien, die in den Kreislauf erneut eingespeist werden kann, wie der 
Rekuperation von Bremsenergie im Personenkraftverkehr. Des Weiteren werden 
unterstützende Technologien entwickelt, die den Einsatz von natürlichen Ressourcen bei 
etablierten Verfahren verringern oder diese Verfahren vollständig ersetzen sollen. Ein 
wichtiger Zweig ist dabei die effiziente Speicherung von erwirtschafteten und 
rückgewonnenen Energien [1,2]. Eine Schlüsseltechnologie auf diesem Gebiet stellen die 
Superkondensatoren dar, da diese schnell hohe Energiebeträge aufnehmen können und diese 
Energie ebenso schnell wieder bereitstellen können [3,4]. Weiterhin zeichnen sich diese 
Energiespeicher durch eine hohe Effizienz und Lebensdauer aus gegenüber anderen auf dem 
Markt erhältlichen Systemen, da die Speicherung durch einfache elektrochemische Vorgänge 
gewährleistet wird. 
Der wichtigste Faktor, der die Leistung eines Superkondensators beeinflusst, ist das 
Elektrodenmaterial. Ein Großteil der Aktivkomponenten für die Kondensatorelektroden 
kommen aus dem Bereich der unterschiedlichsten Kohlenstoffmaterialien [3,5–8]. Aktivierte 
Kohlenstoffe haben dabei den größten und bekanntesten Anteil an den Elektrodenmaterialien, 
da sie günstig aus unterschiedlichen Ausgangsstoffen hergestellt werden können [9,10]. Doch 
wird in der Forschung zunehmend der Einsatz von speziell konstruierten 
Kohlenstoffmaterialien diskutiert. Diese sind zwar teurer in der Herstellung gegenüber den 
Aktivkohlen, zeichnen sich aber dadurch aus, dass wichtige Systemeigenschaften kontrolliert 
werden können, welche die Leistung des Energiespeichers erheblich steigern können [11–13]. 
Momentan diskutiert werden als Elektrodenmaterialien Kohlenstoffallotrope, wie Graphen 
[14,15] oder Kohlenstoffnanoröhren [16,17]. Eine weitere wichtige Klasse von Vertretern bilden 
die karbidischen Kohlenstoffe (engl. carbide-derived carbons, CDCs), welche durch die 
Halogenierung von Metallkarbiden bei erhöhten Temperaturen synthetisiert werden [18–23]. 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit soll nun ein Energiespeichersystem untersucht werden, 
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der Chlorierung von siliziumoxykarbidischen Keramiken. Die keramischen SiOC-Netzwerke 
können mittels Sol-/Gel-Prozesse erstellt werden – so genannte polymer-abgeleitete 
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2. Stand der Technik 
 
2.1 Methoden zur elektrischen Energiespeicherung 
 
Die Energiespeicherung kann heutzutage auf unterschiedliche Art und Weise realisiert 
werden, je nach Anwendungs- und Einsatzgebiet. Grundlegende Technologien zur 
Speicherung von Energien teilen sich dabei in 2 große Technologiezweige, welche sich 
gegenseitig ergänzen und auf unterschiedlichen Prozessen beruhen. Die Konzepte zur 
Energiespeicherung beruhen dabei zum einen Teil auf der Nutzung von faradayschen 
Prozessen und zum anderen Teil auf der Verwendung von nicht-faradayschen Prozessen. 
Faradaysche Prozesse, d.h. Reaktionen mit Elektronenübertritt, finden Anwendung in 
Batterien. Während nicht-faradaysche Prozesse, d.h. Prozesse ohne Elektronenübertritt, zur 
Anwendung kommen in Technologien, welche sich grundlegend das Arbeitsprinzip eines 
Kondensators zu nutze machen. Je nach Technologie ergeben sich unterschiedliche 
Eigenschaften für das Speichersystem, wie sich in der Abtragung der Energiedichte gegen die 
Leistungsdichte aus Abbildung 1 zeigt.  
 























































Abb. 1: Ragone-Diagramm von handelsüblichen Energiespeichern 
 
Die charakteristische Bauweise des Superkondensators bedingt eine hohe Leistungsdichte, 
was die schnelle Aufnahme und Abgabe von Energien ermöglicht, während Batterien sich 
eher durch eine hohe Energiedichte auszeichnen und dadurch über einen längeren Zeitraum 
konstant hohe Beträge an Energie aufnehmen und abgeben können [1,2,4]. 
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Superkondensatoren (engl. supercapacitor) sind Energiespeicher, welche sich in den letzten 
60 Jahren kontinuierlich aus der Klasse der Elektrolytkondensatoren entwickelt haben [24]. Die 
Kapazität dieser Kondensatorklasse ergibt sich aus zwei miteinander untrennbar verbundenen 
Speicherprinzipien: 
1. Die statische Speicherung von elektrischer Energie durch Ladungstrennung in einer 
Helmholtzschen Doppelschicht an der Phasengrenze zwischen Elektrolyt und 
Elektrodenmaterial. 
2. Die Nutzung reversibler faradayscher Prozesse, welche elektrochemisch Energie 
speichern und in Form von Redoxreaktionen, Elektrosorptionen oder Interkalationen 
auftreten können.  
Der Anteil der beiden Speicherprozesse an der Gesamtkapazität ist dabei abhängig vom 
genutzten Elektrodenmaterial und dem Aufbau des Bauteils. Die Superkondensatoren können 
je nach Art der primär ablaufenden Speichermethode in drei Unterklassen eingeteilt werden: 
die elektrochemischen Doppelschichtkondensatoren, die Pseudokondensatoren und die 























Abb. 2: Einteilung der Superkondensatoren 
 
Stand der Technik 
 
 
- 13 - 
Der Aufbau aller Systeme ist grundlegend gleich und besteht aus zwei großflächigen 
Elektroden, welche in einem ruhenden Elektrolyten lagern und miteinander (elektrisch) 
leitend verbunden sind. Anode und Kathode werden durch eine Membran, welche für die 
Elektrolytionen durchlässig ist, räumlich voneinander getrennt. Dieser so genannte Separator 
verhindert einen Kurzschluss im Bauteil während des Betriebs. Weiterhin werden die 
Elektrodenmaterialien jeweils durch einen Stromkollektor kontaktiert, um das System mit 
elektrischen Signalen zu speisen. Bei kommerziellen Bauteilen hat sich die Kombination 





Abb. 3: Grundlegender Aufbau von Energiespeichermodulen 
 
 
2.1.1.1 Elektrochemischer Doppelschichtkondensator  
 
Elektrochemische Doppelschichtkondensatoren (engl. electrochemical double-layer capacitor,  
EDLC) machen sich die grundlegende Funktionsweise eines Kondensators zu nutze [1,24]. Die 
Speicherung von Energie erfolgt hier über die Separation von Ladungen an der Oberfläche 
einer geladenen Elektrode. Der grundlegende Aufbau eines EDLCs besteht aus zwei 
Elektroden, die von einem Elektrolyten umgeben sind, und einem Separator, der die 
geladenen Elektroden voneinander räumlich abgrenzt (Abb. 4).  
Beim Anlegen einer Spannung erfolgt die negative oder positive Ladung einer der Elektroden. 
Zum Ausgleich des Ladungsüber- oder -unterschusses an der Elektrodenoberfläche 
diffundieren komplementär geladene Elektrolytionen zur Elektrode und lagern sich an dessen 
Oberfläche an [28,29]. Die Anlagerung hat die Ausbildung einer Helmholtz-Doppelschicht zur 
Folge. 
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Abb. 4: Prinzipieller Aufbau eines elektrochemischen Doppelschichtkondensators 
 
Dieser von Helmholtz entdeckte Doppelschichteffekt beschreibt vereinfacht das System aus 
zwei ionisierten Schichten mit entgegengesetzter Polarität, welche sich durch das Anlegen 
einer Spannung an der Phasengrenze zwischen Elektrode und Elektrolyt aufbaut [30,31]. Die 
angelagerten Elektrolytionen sind durch adsorbierte Lösungsmittelmoleküle, welche 
elektrisch isolierend wirken, räumlich von der Elektrodenoberfläche getrennt (Abb. 5). 
 







Abb. 5: Modell der Helmholtz-Doppelschicht nach Grahame [32] 
 
Die dabei entstehende Doppelschichtkapazität C ist nach Gleichung 1 direkt proportional zur 
Oberfläche A der Kondensatorelektrode. 
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C r ⋅⋅= εε  
Ein weiterer Einflussfaktor ist der Abstand d der entgegengesetzt geladenen Elektroden 
zueinander. Dieser Abstand wird durch die Dicke der Lösungsmittelhülle zwischen der 
Elektrodenoberfläche und den Elektrolytionen bestimmt. Die Werte εr und ε0 sind die relative 
Permittivität und die Permittivität im Vakuum, welche die dielektrische Leitfähigkeit ε des 
Elektrolyten beschreiben. 
In Technik und Forschung werden diverse poröse Kohlenstoffe als Elektrodenmaterialien für 
elektrochemische Doppelschichtkondensatoren diskutiert, da diese sowohl chemisch inert 
sind, als auch hohe spezifische Oberflächen besitzen [5,33,34]. Des Weiteren können je nach 
Synthesemethode Porensysteme mit speziellen Porenradienverteilungen für diverse 
Anwendungen maßgeschneidert werden. So zeigte die Gruppe um Gogotsi im Jahr 2006, dass 
karbidische Kohlenstoffe mit Porendurchmessern unter dem Durchmesser der solvatisierten 
Elektrolytionen zu einer enormen Erhöhung der Kondensatorkapazität führen [35,36]. Diese 
engen Poren führen allerdings zur negativen Beeinflussung der Strombelastbarkeit. Wiederum 
Systeme mit größeren Poren zeigen eine bessere Strombelastbarkeit, allerdings ist die 
Kapazität geringer als bei mikroporösen Kohlenstoffen [37,38].  
Die Nutzung einer einfachen Ladungstrennung zur Energiespeicherung führt im Idealfall zu 
einer hohen Zyklenstabilität, da der elektrostatische Prozess aufgrund der physikalischen 
Vorgänge hochreversibel ist. So kann die Lebensdauer eines EDLCs mehrere hunderttausend 
Zyklen betragen [17]. Die Nutzung der Kondensatortechnologie besitzt den weiteren Vorteil 
der schnellen Speicherung und Bereitstellung von Energie. Der Betrag an gespeicherter 
Energie E ist dabei nach Gleichung 2 neben der Kapazität C der Elektrode auch abhängig vom 




UCE ⋅⋅=   
Das nutzbare Spannungsfenster für einen EDLC wird wiederum hauptsächlich durch den 
verwendeten Elektrolyten bestimmt. So besteht die Möglichkeit, Leitsalze im wässrigen 
Medium einzusetzen und die gute elektrische Leitfähigkeit des Wassers zu nutzen, um den 
Innenwiderstand der Zelle zu verringern. Allerdings beschränkt der Einsatz von wässrigen 
Elektrolyten das nutzbare Spannungsfenster meist auf 0 – 1 V für eine Elektrode, da sonst die 
Zersetzung des Wassers in H2 und O2 erfolgen kann. Organische Elektrolyten, wie Acetonitril 
oder Propylencarbonat, können in größeren Spannungsfenstern bis zu 2,7 V betrieben werden, 
da diese eine höhere Zersetzungsspannung besitzen. So kann durch Nutzung dieser 
Stand der Technik 
 
 
- 16 - 
Elektrolyten die Menge an speicherbarer Energie nach Gleichung 2 erheblich erhöht werden 
[39–41]. Aktuelle Forschungen befassen sich ebenfalls mit der Verwendung von ionischen 
Flüssigkeiten in elektrochemischen Doppelschichtkondensatoren. Ionische Flüssigkeiten sind 
speziell zugeschnittene Elektrolyten, die in einem Spannungsfenster bis zu 4 V belastet 
werden können und damit den Betrag an aufnehmbarer Energie weiter erhöhen [42–44]. 
Allerdings liegt die momentane Energiedichte der EDLCs immer noch weit unter den Werten 
heutiger kommerzieller Batteriesysteme und wird deshalb keine Option für eine eigenständige 




Die Pseudokondensatoren bilden eine Unterklasse der Superkondensatoren, bei welchen 
reversible, faradaysche Prozesse einer elektroaktiven Spezies als primärer Mechanismus zur 
Energiespeicherung eingesetzt werden. Die Elektronentransferreaktion, welche bei dieser Art 
der Energiespeicherung auftritt, kann vorkommen als Redoxreaktion, Interkalation oder 
Elektrosorption. Diese Prozesse laufen nur an der Oberfläche der Elektroden ab. Es erfolgt 
keine chemische Umwandlung des Elektrodenmaterials, wie dies bei Batterien der Fall ist, 
daher laufen die Reaktionen schneller und stabiler als bei Akkumulatoren ab. Die reaktive 
Elektrodenspezies wird bei pseudokapazitiven Kondensatoren meist durch ein 




[50,51], gebildet, um eine größtmögliche Oberfläche zugänglich zu machen. 
In der Vergangenheit stellte Rutheniumoxid (RuO2) ein viel versprechendes 
Elektrodenmaterial dar, denn mit ihm konnten in Abhängigkeit vom Wassergehalt in der 
Kristallstruktur spezifische Kapazitäten von bis zu 977 F g-1 in wässrigen Elektrolyten 
erhalten werden [52–55]. 
RuOx(OH)y + wH
+ + we- RuOx-w(OH)y+w  
Da Ruthenium wegen seiner geringen Verfügbarkeit ein kostenintensiver Stoff ist, werden 
ebenfalls Elektroden erforscht, bei denen der Anteil an Ru minimiert werden konnte. So 
zeigte die Gruppe um Xiaogang mittels Beschichtung von TiO2-Nanoröhren mit Ru1-yCryO2 
durch die Reaktion zwischen K2Cr2O7 und RuCl3 einen Weg zur Herstellung eines 
Kondensators mit einer spezifischen Kapazität von 1273 F g-1, bezogen auf Ru1-yCryO2 
[56].  
Aufgrund seines umweltfreundlicheren und kostengünstigeren Charakters im Vergleich zu 
den meisten anderen Übergansmetalloxiden wird ebenfalls intensiv an Mangandioxid (MnO2) 
als Elektrodenmaterial geforscht [57–61]. 
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MnO2 + Na
+ + e- NaMnO2
MnO1,84  0,6H2O + xe
- + xLi+ LixMnO1,84  0,6H2O
(0 < x < 0,9)
. .
 
Devaraj und Munichandraiah konnten zeigen, dass die Kapazität des Mangandioxides stark 
von der vorliegenden Kristallstruktur beeinflusst wird, da die Interkalation der 
Elektrolytionen in den Strukturen unterschiedlich gut erfolgt [62]. So besitzt α-MnO2 die 
höchste spezifische Kapazität mit 297 F g-1 aufgrund der ausgeprägten Kanalstruktur, 
während β-MnO2 mit 9 F g
-1 die geringste spezifische Kapazität zeigt. Auch wird beständig 
daran gearbeitet, die Stabilität der Elektrodenmaterialien zu erhöhen. Die Gruppe um Xia 
konnte eine MnO2-Elektrode mit einer spezifischen Kapazität von 261 F g
-1 erzeugen, welche 
nach 1300 Zyklen noch 97% der Ausgangskapazität aufweist [63]. 
Neben den Übergangsmetalloxiden gibt es auch viel versprechende Ansätze mit Nitriden bzw. 
Oxynitriden. P.N. Kumpta veröffentlichte im Jahr 2006 die Synthese eines Vanadiumnitrides 
(VN) mit Sauerstoffverunreinigungen, welches bei zyklovoltammetrischen Untersuchungen 
mit einer Vorschubspannung von 2 mV s-1 eine spezifische Kapazität von 1340 F g-1 aufweist 
[64], während 2011 eine Forschergruppe die Synthese von mesoporösen Titannitrid-Sphären 
(TiN) über die Reaktion von TiO2 mit Cyanamid (NH2CN) bei 800 °C vorstellte 
[65]. 
Elektrochemische Untersuchungen zeigten hier eine spez. Kapazität von 144 F g-1 bei einem 
Lade-/Entladestrom von 0,05 A g-1 und eine Energiedichte von 45 Wh kg-1 bei einer 
Leistungsdichte von 150 W kg-1. 
Eine weitere Materialklasse, an welchen zum Aufbau von Elektroden für 
Pseudokondensatoren geforscht wird, sind die (porösen,) leitfähigen Polymere [66–68]. Es war 
der Gruppe um J.-H. Kim möglich, Nanometer-dünne Polypyrrolschichten (PPy) konformal 
um Kohlenstofffasern als Trägermaterial abzuscheiden und damit spezifische Kapazitäten von 
bis zu 588 F g-1 bezogen auf das Polypyrrol zu erhalten [69,70]. Dieser Wert liegt nahe an der 
theoretischen Kapazität von 620 F g-1 für PPy [71]. Der Vorteil der leitfähigen Polymere liegt 
im  Bau von flexiblen Energiespeicherelementen, welche somit ein breites Anwendungsgebiet 
versprechen [72]. Allerdings zeigt sich, dass durch Quellung und Schrumpfung der Elektroden 
während der Lade-/Entladeprozesse die Langzeitstabilität negativ beeinflusst wird. 
Generell ist die Energiedichte von Pseudokondensatoren durch die Nutzung von 
Elektronentransferreaktionen zur Speicherung der elektrischen Energie etwas höher als die 
herkömmlicher EDLCs. 
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2.1.1.3 Hybridkondensator 
 
Die Hybridkondensatoren stellen eine Kreuzung aus den vorher behandelten Systemen der 
EDLCs und der pseudokapazitiven Kondensatoren dar [73,74]. Es wird eine hochporöse 
Kohlenstoffelektrode mit einer Übergangsmetallelektrode kombiniert, um das nutzbare 
Spannungsfenster gegenüber den Pseudokondensatoren zu erhöhen und somit nach Gleichung 
2 den Betrag an speicherbarer Energie zu erhöhen [75–77]. Der asymmetrische Aufbau kann 
ebenfalls durch die Kombination unterschiedlicher Übergangsmetalle realisiert werden [78], 
oder durch die Verwendung von Polymeren mit Kohlenstoffen auf der Seite der Kathode 
[75,79,80]. Neben dem asymmetrischen Aufbau der Kondensatoren können ebenfalls 
Kompositelektroden verwendet werden. Die Kompositmaterialien werden gebildet durch 
Kombination eines porösen Kohlenstoffmaterials mit einer reaktiven Spezies, welche in der 
Kohlenstoffmatrix immobilisiert wird [74,81,82]. Dai et al. beschrieben 2011 eine 
Eintopfsynthese, in welcher sich ein mit Vanadiumoxid oder Cobaltoxid beladener geordneter 
mesoporöser Kohlenstofffilm erzeugen lässt [83].  Durch die Einlagerung des Vanadiums 
konnte die Kapazität des Materials mit 159 F g-1 nahezu versiebenfacht werden gegenüber 
dem reinen Kohlenstoff.  
Neueste Forschungen auf dem Gebiet der asymmetrischen Kondensatoren zur Erhöhung der 
Energiedichte befassen sich ebenso mit Systemen, welche an die Funktionsweise von 
Lithium-Ionen-Batterien angelehnt sind [84–86]. Besonders interessant scheint hier die Nutzung 
von nanokristallinen Materialien in so genannten Nanohybridsuperkondensatoren. So konnte 
mit einer Kombination aus nanokristallinem Lithiumtitanat (Li4Ti5O12) auf 
Kohlenstoffnanofasern die Stabilität gegenüber identischen Li-Ionen-Kondensatoren erhöht 
werden bei gleich bleibender Energiedichte von 28-30 Wh l-1 [87,88]. Im Vergleich zu einer 




Eine weitere Möglichkeit zur längerfristigen Speicherung von Energie sind Batterien. In 
diesen Systemen wird die elektrische Energie über elektrochemische Reaktionen mit 
Stoffänderung aufgenommen. Sie sind grundlegend in einem Sandwich aus einer positiv 
geladenen und einer negativ geladenen Elektrode (Kathode und Anode) aufgebaut, welche 
durch einen Separator räumlich voneinander getrennt sind. Batterien zeichnen sich auf Grund 
der Nutzung faradayscher Prozesse im Vergleich zu anderen Speichermedien durch eine sehr 
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hohe Energiedichte aus. Allerdings ist durch die Verwendung chemischer Reaktionen zur 
Speicherung von elektrischer Energie die Anzahl der nutzbaren Zyklen und die 
Leistungsdichte geringer als bei den zuvor in Kapitel 2.1.1 erwähnten Kondensatorsystemen 
[29]. Eines der bedeutendsten Beispiele für heutzutage kommerziell erhältliche Systeme ist die 
Lithium-Ionen-Batterie. Bei diesem Interkalationssystem wird die negativ geladene Elektrode 
meist von einem Kohlenstoffmaterial gebildet, während die positiv geladene Kathode aus 
einem aktiven Material gebildet wird, welches Lithium enthält (siehe Abb. 6). Das ganze 
System wird in einem nicht-wässrigen Elektrolyten gelagert, welcher zusätzliche 
Lithiumionen enthält. Im Verlauf der elektrochemischen Reaktion wandert das in der Kathode 
interkalierte Li+-Ion zur Anode und wird dort durch eine Elektronentransferreaktion in 
elementares Lithium umgewandelt. Wird der Akkumulator entladen, erfolgt die erneute 
Umwandlung des atomaren Lithiums in Ionen und der Einbau in der Kathode [89]. Diese 
Phasenumwandlung ist das Unterscheidungsmerkmal gegenüber den pseudokapazitiven 




+ + xe- + nC
Li1-xMn2O4 + xLi








Li+ + e- Li
 
Abb. 6: Schematischer Aufbau eines Li-Ionen-Akkumulators am Beispiel LiMn2O4/Graphit (mit 
Elektrodenreaktionen) 
 
Zum Zwecke der Zelloptimierung wird ständig sowohl an neuen Kathoden-, als auch 
Anodenmaterialien geforscht, so dass sich eine große Vielfalt an Kombinationsmöglichkeiten 
ergibt. Gängige Anodenmaterialien sind heutzutage Graphit bzw. in der Forschung Graphen, 
Kohlenstoffnanoröhren und andere poröse Kohlenstoffe [90–95], welche zum Zwecke der 
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Einlagerung von elementarem Lithium optimiert werden. In der gängigen Literatur wird 
ebenfalls Silizium als Anodenmaterial diskutiert. Die theoretische Kapazität bei der 
angenommenen Bildung von Li22Si5 beträgt 4200 mAh g
-1, während der theoretische Wert für 
Graphit nur bei 372 mAh g-1 liegt [96]. Allerdings zeigt Si eine sehr starke Volumenänderung 
bei der Aufnahme von Lithium [97]. Dies führt wiederum zu einer mechanischen 
Beanspruchung, welche die Stabilität der Zelle negativ beeinflusst. Dem Effekt kann teilweise 
entgegengewirkt werden, wenn das Silizium in einen porösen Kohlenstoff eingebracht wird, 
der als Puffer wirkt [98]. Eine andere Lösung stellte die Gruppe um Yushin vor mit der 
Nutzung von Si-Nanostrukturen, welche die Volumenänderung abfangen und somit eine 
Kapazität von bis zu 1950 mAh g-1 für die Li-Ionen-Batterie ermöglichen [99]. Weiterhin wird 
in der Literatur die Nutzung anderer Si-haltiger Materialien, wie Siliziumcarbonitrid (SiCN) 
[100] oder Siliziumoxykarbid (SiOC) [101,102], als Anode diskutiert. Erste Resultate zeigen eine 
Entladekapazität von 1045 mAh g-1 Si für elektrolytisch abgeschiedene SiOC-Schichten [103]. 
Neben der Entwicklung neuer Anoden liegt ein weiterer Fokus der Forschung im Bereich der 
Li-Ionen-Akkumulatoren bei der Synthese neuer Kathodenmaterialien. Eine 
vielversprechende Materialklasse bilden dabei Lithiumübergangsmetalloxide der allgemeinen 
Form LiNi1-xMxO2. Hier kann eine Kapazität von bis zu 215 mAh g
-1 erreicht werden [104]. 
Weitere Kathodenmaterialien, welche momentan intensiv erforscht werden, sind nickelhaltige 
Lithiummanganspinelle (LiNi0,5Mn0,5O4) 
[105], so wie Lithiumübergangsmetallphosphate 
(LiMPO4) 
[106–108]. Da Degradationsprozesse an der Kathode die Lebensdauer der Li-Ionen-
Batterien stark einschränken können [109], wird beständig an der Erhöhung der Zyklenstabilität 
der entwickelten Materialien gearbeitet [110]. Erfolge konnten dabei verzeichnet werden durch 
Oberflächenmodifikationen von Kathodenpartikeln oder den direkten Einsatz von Kern-
Schale Kathodenmaterialien [111]. 
Weiterhin wird an neuen Batteriesystemen geforscht, welche die Nutzung eines größeren 
Spannungsfensters und damit eine höhere Energiedichte ermöglichen. Vielversprechende 
Kandidaten sind dabei Integrationssyteme, wie die Lithium-Schwefel-Batterien, die eine 
theoretische Energiedichte von 2500 Wh kg-1 besitzen [112,113]. Diese Energiespeicher nutzen 
die Reaktion zwischen Lithium an der Anode und Schwefel an der Kathode. Der Schwefel ist 
dabei meist in eine elektrisch leitfähige Matrix eingebaut, da die S8-Ringe selbst nur eine 
geringe Leitfähigkeit besitzen. Durch die Nutzung diverser Kohlenstoff-Schwefel-Komposite 
konnten bisher Kapazitäten von bis zu 1400 mAh g-1 Schwefel erreicht werden [114–117]. 
Allerdings ist hier die Beladung der Elektrode mit S8 als wichtiger Parameter zu 
berücksichtigen, der die Kapazität des Bauteils stark verringert. Eine Lösung könnte die 
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Nutzung von vertikal orientierten Kohlenstoffnanoröhren/Schwefel-Kompositen sein, da hier 
mit 800 mAh g-1 die bisher höchsten Kapazitätswerte bezogen auf die Kompositmasse 
erreicht werden [118]. Die momentan präsentierten Systeme besitzen aufgrund diverser 
Degradationsprozesse bisher nur geringe Zyklenstabilitäten von etwa 100 Lade-
/Entladezyklen [119–121]. 
S8 + 16 Li 8 Li2S  
Besondere Aufmerksamkeit erlangten die Arbeitsgruppen um Abraham im Jahr 1996 mit der 
Veröffentlichung zur Lithium-Luft-Batterie [122]. In diesem System wird die Kathode durch 
Luft ersetzt, während die Anode aus elementarem Lithium besteht [123–126]. Die Kapazität der 
Zelle wird hier durch die Größe der Anode bestimmt, da der für die Kathode benötigte 
Sauerstoff aus der Luft entnommen werden kann. Theoretische Berechnungen gehen dabei 
von einer Energiedichte von 2790 Wh kg-1 für die Verwendung von nicht-wässrigen 
Elektrolyten aus [123].  
2 Li+ + O2 + 2 e
- Li2O2 
Allerdings befinden sich diese Speicherelemente noch im frühen Entwicklungsstadium und 
benötigen weiterer Untersuchungen um die ablaufenden Prozesse vollständig zu verstehen. 
 
2.2 Kohlenstoffmaterialien in elektrochemischen Doppelschicht-
kondensatoren 
 
Die Elektrode bzw. das Elektrodenmaterial stellt neben dem Elektrolyten eine 
Schlüsseltechnologie im Superkondensator dar, deshalb ist die Wahl des richtigen 
Elektrodenmaterials von erheblicher Bedeutung. Generell sollte der Werkstoff für eine 
EDLC-Elektrode eine hohe Oberfläche besitzen, elektrochemisch inert sein, eine gute 
Diffusion des Elektrolyten während der Lade-/Entladevorgänge ermöglichen, 
umweltverträglich sein und kostengünstig produziert werden können [5–7,27]. 
Ein Großteil dieser Anforderungen werden von aktivierten Kohlenstoffen erfüllt, weshalb 
Aktivkohlen (engl. activated carbon,  AC) momentan die bevorzugten Elektrodenmaterialien 
für den Bau von elektrochemischen Doppelschichtkondensatoren sind [3,9,127,128]. Aktivierte 
Kohlenstoffe sind günstig in der Produktion, da sie zumeist durch die Pyrolyse natürlich 
vorkommender Ressourcen, wie zum Beispiel Kokosnussschalen, erhalten werden [129]. Diese 
Materialien besitzen nach der Aktivierung mittels CO2, Kaliumhydroxid (KOH) oder Dampf 
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eine hohe spezifische Oberfläche mit einem komplexen Porensystem aus Mikro-, Meso-  und 
Makroporen (Abb. 7) [130]. Die verschiedenen Poren tragen dabei in unterschiedlichem Maß 
zu den elektrochemischen Eigenschaften bei [37,38]. Aktuelle Untersuchungen zeigen, dass die 
Kondensatorkapazität abweichend von Gleichung 1 nicht direkt proportional zur Oberfläche 
einer Aktivkohle ist. Die Fläche in Poren, welche nicht durch Elektrolytionen passiert werden 
kann, trägt nicht zur Kapazität des Kondensators bei und bleibt somit als unwirksame 
Oberfläche ungenutzt [128,131,132]. Dieser komplexe Zusammenhang zwischen dem 
Porensystem und der spezifischen Oberfläche führt dazu dass die meisten Aktivkohlen in 
EDLCs eine spezifische Kapazität von 100 F g-1 nicht überschreiten [131,133]. 
 
Makropore
d > 50 nm
Mesopore
2 nm < d < 50 nm
Mikropore
d < 2 nm
 
Abb. 7: Kohlenstoffpartikel mit hierarchischer Porenstruktur und Einteilung der Porentypen nach 
IUPAC [134] 
 
Deshalb hat sich die Forschung unter anderem auf das Design von Kohlenstoffmaterialien 
spezialisiert. Hier können meist nicht nur spezifische Porenradienverteilungen eingestellt 
werden, sondern auch die elektronische Struktur des Materials über das Verhältnis von sp2-
/sp3-hybridiserten Kohlenstoff. Diese synergistischen Effekte führen dazu, dass für die 
Bedürfnisse bei speziellen Anwendungen Materialien maßgeschneidert werden können.  
Eine beliebte Methode ist dabei die Templatierung von Kohlenstoffen mit mesoporösen 
geordneten SiO2-Matrizen, wie SBA-15 oder MCM-48 
[18,135–138]. Dieser Prozess wird auch 
als harte Templatierung bezeichnet und unterteilt sich grob in folgende Schritte: 
1. Infiltration der Kohlenstoff-Vorläuferverbindung, wie z.B. Polyfurfurylalkohol oder 
Saccharose, in das Templat, was zur Abformung des Negativs der Matrix führt. 
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2. Katalytische oder thermische Vernetzung des Präkursors. 
3. Thermische Behandlung des entstandenen Komposits im Inertgasstrom zur 
Ausbildung des Kohlenstoffs. 
4. Entfernung der Matrix durch Ätzprozesse mittels Flusssäurebehandlung (HF). 
Dieses Verfahren führt zu mesoporösen geordneten Kohlenstoffen, wie dem CMK-3, welches 
in elektrochemischen Charakterisierungen spezifische Kapazitäten bis 223 F g-1 zeigt [139–141]. 
Die geordnete Nanostruktur führt zu hervorragenden Frequenzstabilitäten und sorgt auch bei 
schnell ablaufenden Lade-/Entladevorgängen für hohe Kapazitäten. Eine weitere Klasse von 
harten Templaten für die Synthese von EDLC-Kohlenstoffen wird durch mikroporöse 
zeolithische Strukturen gebildet [142]. Diese Zeolith-templatierten Kohlenstoffe (engl. zeolite 
templated carbon, ZTC) besitzen mit 3600 m2 g-1 außerordentlich hohe spezifische 
Oberflächen und damit das Potential, hohe spezifische Kapazitäten zu entwickeln. Messungen 
von Yushin zeigen dabei Werte von bis zu 300 F g-1 in 1 M H2SO4 und eine hervorragende 
Retention der Kapazität über einen weiten Frequenzbereich [143–145]. Die Templatierung von 
Kohlenstoffen beschränkt sich dabei nicht nur auf die Verwendung von geordneten Matrizen, 
so nutzen Yamada et al. sphärische SiO2-Partikel zur Synthese von meso-/makroporösen 
Kohlenstoffen. Die hierarchischen Systeme mit Porendurchmessern im Bereich von 8 – 80 
nm entwickeln in Schwefelsäure (H2SO4) spezifische Kapazitäten von 200 – 350 F g
-1 [146]. 
Neben dem Einsatz von SiO2-Templaten können auch Polymere als Opfertemplate eingesetzt 
werden um strukturierte Kohlenstoffe zu erhalten [147]. Ein weiteres Material mit 
vielversprechenden elektrochemischen Eigenschaften ist das von Mecklenburg et al. 
entwickelte Aerographit, welches über eine Templatierung mit Zinkoxid (ZnO) erhalten wird 
[148]. Der Kohlenstoff wird hier über einen chemischen Gasphasenabscheidungsprozess (engl. 
chemical vapour deposition, CVD) am Templat bei 760 °C synthetisiert. Anschließend erfolgt 
die Zersetzung des ZnOs im Wasserstoffstrom. Neben dem Einsatz von harten Templaten 
können auch Tenside zur weichen Templatierung genutzt werden, um strukturierte  
Kohlenstoffe zu synthetisieren. Die Arbeitsgruppe um Zhao konnte mittels dieser Technik 
durch Selbstorganisation eines Phenol- oder Formaldehydharzes in der Anwesenheit von 
polymeren Tensiden, wie Pluronic P123 oder Pluronic F127, geordnete mesoporöse 
Vorgängerverbindungen für Kohlenstoff erzeugen [149–151]. Nach der Pyrolyse besitzen diese 
Systeme spezifische Oberflächen von bis zu 2400 m2 g-1 und eine spezifische Kapazität von 
112 F g-1 beim Einsatz als EDLC-Material in organischen Elektrolyten [152]. Ebenfalls konnte 
gezeigt werden, dass die Kombination von Hart- und Weichtemplaten ein verwertbarer 
Ansatz zur Synthese von hierarchischen Kohlenstoffen mit hoher Kapazitätsretention ist 
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[153,154]. Neuere Publikationen diskutieren auch den Einsatz von Metallorganischen 
Netzwerken (engl. metal organic framework, MOF) als Template für die Erzeugung von 
EDLC-Kohlenstoffen [155–157]. 
Eine weitere Materialklasse, die sich für die Anwendung in Doppelschichtkondensatoren 
eignet, sind die Kohlenstoffaerogele. Diese bestehen aus kontinuierlichen Netzwerken von 
leitfähigen Kohlenstoff-Nanopartikeln. Die kontinuierliche Struktur ist in der Lage, 
Mesoporen auszubilden und durch die zusammenhängende Netzwerktopology wird der 
Einsatz als freistehende, binderfreie Elektroden ermöglicht. Dies führt zur Verringerung von 
Widerständen in der Zelle, was wiederum in einer höheren Leistung resultiert [158–161]. 
Eine vielversprechende Klasse von Materialien, die in den letzten Jahren vermehrt diskutiert 
wird, sind die karbid-abgeleiteten Kohlenstoffe (engl. carbide-derived carbon, CDC) [20]. 
CDCs werden über die Halogenierung von (Metall-)Carbiden bei erhöhten Temperaturen 
erhalten: 
MCx (s) + y/2 Cl2 (g) MCly (g) + x Cporös (s)  
Die Entfernung des Metalls über die Reaktion mit Chlor zu gasförmigen Chloriden  
hinterlässt mikroporösen Kohlenstoff [41]. Dabei kann die Porengröße in einem bestimmten 
Bereich gezielt über die Chlorierungstemperatur eingestellt werden, wie die Gruppe um 
Gogotsi zeigt [162]. Elektrochemische Doppelschichtkondensatoren, welche durch die Nutzung 
von karbidischen Kohlenstoffen als Elektrodenmaterialien erhalten werden, zeigen spezifische 
Kapazitäten von bis zu 150 F g-1 in organischen Elektrolyten und 200 F g-1 in wässrigen 
Elektrolyten [40,41,163]. Des Weiteren besteht die Möglichkeit, die Vorgängerverbindungen der 
Präkursor-Karbide wie bei den Kohlenstoffen über weiche oder harte Syntheserouten zu 
templatieren [164,165]. Hier schließt sich an die Entfernung des Templates nur noch ein 
Chlorierungsschritt an, um das Karbid in einen Kohlenstoff zu überführen [19]. Die so 
erstellten porösen karbidischen Kohlenstoffe mit geordneten Mesoporen zeigen 
hervorragende Eigenschaften in Superkondensatoren. Sie besitzen sowohl hohe spezifische 
Kapazitäten, als auch gute Strombelastbarkeit. Dies kann auf die hierarchische Porenstruktur 
zurückgeführt werden, die über die Templatierung erhalten wird [166–168]. So zeigen die 
Arbeitsgruppen um Gogotsi und Kaskel die Möglichkeit der Synthese von kubisch- und 
hexagonal-geordneten CDCs mit spezifischen Oberflächen bis zu 2914 m2 g-1. Beim Einsatz 
dieser Materialien in Doppelschichtkondensatoren konnten spezifische Kapazitäten von 100 – 
170 F g-1 verifiziert werden im organischen Elektrolyten und bis zu 186 F g-1 in ionischer 
Flüssigkeit.  
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In der Literatur wird auch der Einsatz weiterer Kohlenstoffallotrope, wie 
Kohlenstoffnanoröhren [93,169] und Graphen [15], in elektrochemischen 
Energiespeichersystemen diskutiert. Kohlenstoffnanoröhren (engl. carbon nanotube, CNT) 
zeigen aufgrund ihrer begrenzten Oberfläche zwar nur geringe Kapazitäten, aber als vertikal 
orientierte Wälder von Nanoröhren eine sehr gute Stabilität über einen hohen Frequenzbereich 
[16,170,171]. Diese hohe Stabilität ist auf die spezielle und einfache Mesoporenstruktur, die in 
einem solchen Wald von Kohlenstoffnanoröhren ausgebildet wird, zurückzuführen. Die 
elektrochemischen Eigenschaften der CNTs können durch Modifikation der Röhren weiter 
erhöht werden [172,173]. Die spezifische Kapazität von einwandigen Kohlenstoffnanoröhren 
(engl. single walled carbon nanotube, SWCNT) konnte durch eine oxidative Behandlung bei 
350 °C von 30 F g-1 auf 140 F g-1 beträchtlich gesteigert werden [174].  CNTs können auch aus 
Dispersionen problemlos auf flexible Substrate aufgetragen werden, um so biegbare 
Elektroden herzustellen [175,176]. 
Graphen wiederum eignet sich als Material für elektrochemische Doppelschichtkondensatoren 
wegen seiner strukturellen und elektrischen Eigenschaften. Die mathematische Oberfläche 
einer einzelnen dieser aus Kohlenstoff-Sechsringen bestehenden Schicht liegt bei 2630 m2 g-1. 
Dieser Wert ist höher als für die meisten Aktivkohlen. Die durchgehende sp2-Hybridisierung 
des Kohlenstoffs führt zu einer guten elektrischen Leitfähigkeit. Ruoff konnte durch 
chemische Modifikation des Graphens ein EDLC-Bauteil herstellen mit einer spezifischen 
Kapazität von 135 F g-1 im wässrigen Elektrolyten [177,14].  
 
2.3 Prozessierung von Elektrodenmaterialien 
 
Ein weiteres wichtiges Kriterium neben der Nutzung des geeigneten Elektrodenmaterials ist 
die Prozessierung der Aktivkomponente zu einer Elektrode. Diese entscheidet über die 
mechanische Stabilität und die Zugänglichkeit zu den Poren als Ort, an dem die 
Energiespeicherung aktiv stattfindet. 
Die Prozessierung von Elektrodenmaterialien zu Superkondensatorelektroden kann auf 
unterschiedlichen Wegen erfolgen. In gängigen industriellen Prozessen werden die 
Aktivmaterialien mit einem Bindemittel vermischt, welches den Zusammenhalt der  Elektrode 
gewährleisten soll, und auf einen Stromkollektor aufgetragen (Abb. 8). Hauptsächlich wird 
dieses Verfahren angewendet indem das Aktivmaterial, der Binder und ein Leitadditiv in 
einem Lösungsmittel dispergiert werden, um eine flüssige Paste zu erzeugen. Diese Paste 
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wird dann mittels eines Rakelmessers auf einen Stromkollektor aufgetragen [37]. Diese Art der 
Elektrodenherstellung kann unter Nutzung diverser Bindersysteme erfolgen. Ein Großteil der 
in der Technik und Literatur verwendeten Binder sind synthetische Polymere, Co-Polymere 
oder entsprechende Mischungen (Abb. 9). Häufig verwendet werden Polyvinylidenfluorid 
(PVDF) [178], Polyvinylidenfluorid-co-Hexafluoropropylen (PVDF-co-HFP) [76,179], 
Polyvinylpyrrolidon (PVP), Polytetrafluorethylen (PTFE) [40] oder auch (Poly-)Styrol-











Abb. 8: Schematische Darstellung der Prozessierung von Elektrodenmaterialien zu 
Superkondensatorelektroden 
 
Die Auftragung der Elektrodenpaste kann dabei je nach System aus dem wässrigen oder aus 
organischen Lösungsmitteln erfolgen. Nach der Trocknung der feuchten Elektrode liegt das 
Aktivmaterial idealerweise fein verteilt und physikalisch gebunden in einer Matrix des 
Bindemittels vor. Der erforderliche Trocknungsschritt führt zur Schrumpfung der Schicht 
durch Verdampfung des Lösungsmittels und kann zu Fehlern in der Schicht führen, wenn die 
Flüssigkeit ungleichmäßig verdampft. Dieser Umstand führt zu besonderer Aufmerksamkeit 
bei der Elektrodenherstellung und wird in der Industrie durch komplexe automatisierte 
Prozesse gelöst [181]. Da für die Verarbeitung der meisten halogenierten Polymere organische 
Lösungsmittel benötigt werden, welche zusätzliche Sicherheitsmaßnahmen erfordern, hat die 
Firma Varta Microbattery GmbH ein Verfahren zur Elektrodenherstellung unter Nutzung von 
Polysacchariden als Bindemittel entwickelt [182]. Diese neue Methode, welche für die 
Herstellung von Li-Ionen-Zellen genutzt wird, kann ebenfalls für den Aufbau von 
Superkondensatorelektroden Anwendung finden [127,183]. In der Vergangenheit erfolgte schon 
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die Nutzung von Carboxymethylzellulose (engl. carboxymethyl cellulose, CMC) als 
Binderadditiv bei der Präparation von EDLC-Elektroden [9]. 
Die Firma Maxwell hat im Jahr 2010 ein Patent auf den Markt gebracht, in welchem die 
trockene Herstellung von Kondensatorelektroden beschrieben wird. Das Aktivmaterial wird 
mit dem Binderpolymer Polytetrafluorethylen (PTFE) verknetet, so dass es durch Ausnutzung 
von Scherkräften zur Ausbildung von Fibrillen kommt, welche das Aktivmaterial 
zusammenhalten [184–186]. Vorteile dieser Methode liegen in der direkten Einstellung der 
Elektrodendicke und in der Abwesenheit eines Lösungsmittels, welches den empfindlichen 
Trocknungsschritt der Elektrode überflüssig macht. 
Eine weitere Möglichkeit, Elektroden für elektrochemische Doppelschichtkondensatoren 
herzustellen, liegt in der direkten Synthese des Elektrodenmaterials auf einem geeigneten 
Stromkollektor. Diese Methode wird besonders bevorzugt angewendet, um vertikal 
ausgerichtete CNT-Wälder mittels CVD auf einem Stromkollektor zu erzeugen [93,187,188]. Die 
Dimension der erzeugbaren Elektroden wird dabei prinzipiell nur durch die Größe der 
Syntheseanlagen für die Kohlenstoffnanoröhren begrenzt. Die CNTs können auch auf einem 
inerten Trägermedium synthetisiert werden, um dann mit Hilfe eines Transferverfahrens auf 
einen Stromkollektor aufgebracht zu werden [170,189]. Eine weitere innovative Methode ist die 
Erzeugung von Mikroelektroden durch die direkte Chlorierung von Dünnschichtkarbiden, wie 
die Gruppe um Gogotsi im Jahr 2010 zeigte [190,191]. Die volumetrische Kapazität der 
Mikroelektroden-EDLCs ist mit ~180 F cm-3 etwa doppelt so hoch wie für vergleichbare 
Superkondensatoren.  
Kim und Yang zeigten, dass auch die Möglichkeit besteht, Vorläuferverbindungen für 
Elektrodenmaterialien zu einer Elektrode zu prozessieren und diese durch thermische 
Behandlung direkt in entsprechende Superkondensatoren umzuwandeln [192]. Dabei wurde 
Poly(acrylnitril) durch Elektrospinnen zu einer Matte verwoben, um danach im Inertgasstrom 
zu leitfähigen Kohlenstoffnanofasern pyrolysiert zu werden. Wie Rose et al. darstellen, kann 
diese Prozedur analog mit CDC-Präkursoren durchgeführt werden, um hochporöse Fasern mit 
einer spezifischen Oberfläche von 3116 m2 g-1 zu erhalten, die eine potentielle Anwendung in 
Superkondensatoren versprechen [193]. Frackowiak et al. berichten von einer Methode zur 
Präparation einer freistehenden Elektrode über die Pyrolyse eines CNT/Polyacrylnitril-
Presslings. Dieses System liefert trotz geringer Oberfläche von etwa 200 m2 g-1 eine 
spezifische Kapazität von bis zu 100 F g-1 [194]. 
Die Herstellung von Elektroden ohne Nutzung eines Bindemittels kann zur Verringerung des 
inneren Widerstandes im resultierenden Bauteil und somit zur Erhöhung der Leistung führen. 
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Eine besonders interessante Methode zur Herstellung von porösen Kohlenstoffen für diverse 
Anwendungen ist die Gewinnung des Materials aus keramischen Vorläuferverbindungen, wie 
zum Beispiel Siliziumkarbid oder Siliziumoxykarbid [166,167,195–197]. 
Die Nutzung von Polymervorläuferverbindungen zur Herstellung solcher Keramiken stellt 
eine großartige Möglichkeit dar. Der Vorteil dieser polymer-abgeleiteten Keramiken (engl. 
polymer-derived ceramic, PDC) liegt darin, dass die Struktur und die Eigenschaften der 
Keramik durch die genutzten Bausteine kontrolliert werden können [198–200]. Durch Variation 
der Ausgangsstoffe, der Syntheseparameter und des Vernetzungsgrades der Polymervorläufer 
können physikalische und chemische Eigenschaften gezielt kombiniert und eingestellt 
werden. Erste Versuche zu dieser relativ neuen Materialklasse erfolgten in den 1960er Jahren 
durch die Gruppe um P. Popper und wurden im folgenden Jahrzehnt durch Yajima, Veerbeck 
und Winter fortgeführt. Seit diesen Anfängen wurden unzählige Präkursoren für die Synthese 
von präkeramischen Netzwerken und deren Keramiken entwickelt; von besonderem Interesse 
sind dabei Organoelementverbindungen. 
Der Prozess der Herstellung einer Keramik aus einer Organoelementverbindung lässt sich 
dabei in 4 Schritte unterteilen [201]:  
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1. Synthese von präkeramischen Oligomeren bzw. Polymeren aus dafür geeigneten 
Monomer-Bausteinen. 
2. Weitere Vernetzung des Polymers/Oligomers zur Erzeugung eines zwei- oder 
dreidimensionalen Netzwerkes.  
3. Umwandlung des Netzwerkes in eine amorphe, kovalente Keramik durch 
Temperaturbehandlung und  
4. Kristallisation des amorphen Feststoffs in eine thermodynamisch-stabile Phase über 
metastabile Zwischenstufen. 
Den größten Anteil an Verbindungen auf dem Forschungsgebiet von Präkursoren für die 
Herstellung von PDCs haben dabei die Siliziumorganyle (Abb. 10) [202–204]. Diese 
Organosiliziumverbindungen der allgemeinen Struktur Si(R1, R2, R3, R4) können durch 
Pyrolyse in inerter Atmosphäre in Siliziumkarbid (SiC) überführt werden [205–208]. Des 
Weiteren können Silane durch die Reaktion mit heteroatomhaltigen Verbindungen in ternäre 
Systeme, wie zum Beispiel Polycarbosilazane, Polysilazane oder Polycarbodiimide, überführt 
werden. Diese Strukturen führen bei der Pyrolyse zu ternären Keramiken des Typs Si-C-M 
(M = B, N) [209]. Weitere Modifikationen der Silane und derer Derivate können zur Bildung 
von Keramiken mit quaternären Strukturen (Si-M-C-N) genutzt werden. Die Einführung 
solcher Heteroatome in die Keramik kann einen starken Einfluss auf die Struktur haben. So 
nutzten Bazarjani et al. die Modifikation von Polysilazan mit Nickel, um die spezifische 
Oberfläche der bei der Pyrolyse entstehenden Keramik beträchtlich zu erhöhen [210], während 
Francis et al. eine magnetische Keramik erzeugten durch die Zugabe von Eisen zu Polysilazan 
[211,212]. Des Weiteren besteht die Möglichkeit, die Anwesenheit von Heteroatomen für weitere 
postsynthetische Prozesse zu nutzen. Prasad et al. haben gezielt Siliziumkarbonitrid-
Keramiken (SiCN) thermisch zersetzt und erhielten so eine Keramik mit einer Oberfläche von 
568 m2 g-1 [213]. Gogotsi beschrieb ähnliche Beobachtungen bereits im Jahr 2010, als er SiCN-
Keramiken chlorierte, um karbidische Kohlenstoffe zu erzeugen [22]. Neben der Art der 
Keramik bzw. der Vorläuferverbindung ist die Prozessierung des Materials ein weiterer 
essentieller Faktor, der die Eigenschaften des resultierenden Produktes bestimmt [214,215]. Die 
Templatierung von Präkursoren kann genutzt werden, um zusätzliche Struktureigenschaften 
in die resultierende Keramik einzubringen [215]. So hat die Arbeitsgruppe um Kaskel 
verschiedene harte Template genutzt, um geordnete mesoporöse Siliziumkarbide mit 
Oberflächen bis zu 991 m2 g-1 herzustellen [164,165], oder auch die weiche Templatierung, um 
z.B. ein Ceroxid-Siliziumkarbid-Komposit oder makroporöses SiC zu synthetisieren [216,217]. 
Es können auch natürliche Template verwendet werden, um den Keramiken bestimmte 
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strukturelle Informationen aufzuprägen [218]. Eine weitere Möglichkeit, zusätzliche 
Strukturinformationen in ein Material einzubringen, ist die Ausnutzung der Selbstorganisation 
eines Systems während der Synthese, wie Nghiem und Kim zeigen [219]. Sie haben ein 
Polycarbosilan-block-Polystyrol-Copolymer synthetisiert und nach der Selbstanordnung der 
Struktur konnte durch thermische Behandlung ein Siliziumkarbid mit einer Oberfläche von 
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Abb. 10: Übersicht zu den verschiedenen Klassen von Siliziumorganylpolymeren nach [198] 
 
Eine spezielle Klasse von Si-haltigen Keramiken sind die Siliziumoxykarbide, welche durch 
die thermische Behandlung von Polysiloxanen und Polysilsesquioxanen in inerter 
Atmosphäre erzeugt werden können [220–225]. Diese Keramik wird auch als schwarzes Glas 
bezeichnet, da bei Temperaturen unter 1400 °C kohlenstoffhaltige Silizium-Sauerstoff-
Netzwerke ausgebildet werden. Bei einer Pyrolysetemperatur über 1400 °C erfolgt die 
karbothermische Reduktion, welche die Bildung von Siliziumkarbid zur Folge hat [226]. Eine 
spezielle Klasse dieser Keramiken bzw. ihrer Vorgängerverbindungen ist in den letzten Jahren 
verstärkt in den Fokus der Forschung geraten. Dies sind die periodisch-mesoporösen 
Organosilikas (engl. periodic mesoporous organosilica, PMO) [227,228]. Hier ist es möglich 
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durch den einfachen Einsatz von Tensiden und Monomerbausteinen geordnete, mesoporöse 
Materialien herzustellen [229–231], welche auch nach thermischer Behandlung ihre geordnete 
Struktur beibehalten [232,233]. 
Im Laufe der Zeit wurden aber auch viele Si-freie Systeme entwickelt um nicht-oxidische 
Keramiken herzustellen. Ein System, welches in den letzten Jahren große Erwartungen 
geweckt hat, sind die Boran-Derivate zur Herstellung von (hexagonalen) BN-Keramiken oder 
auch von ternären BCN-Keramiken [234–236]. Malenfant und Wan berichteten im Jahr 2007 von 
der Synthese eines Blockcopolymers über eine Ringöffnungsmetathesepolymerisation durch 
welches eine mesoporöse 2-D hexagonal geordnete BN-Keramik erzeugt werden konnte mit 
einer Oberfläche von 950 m2 g-1 [237]. Ein weiterer viel versprechender Ansatz ist analog zu 
den vorherigen Keramiken die Templatierung des Bornitrids. So wird in der Literatur durch 
die Infiltration von Aminoborazin in CMK-3 die Synthese einer mesoporösen, geordneten 
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3. Messmethoden 
 
3.1 Elektrochemische Messmethoden 
 
Für die Entwicklung von EDLC-Elektrodenmaterialien ist eine genaue elektrochemische 
Charakterisierung von essentieller Bedeutung. Dabei ergeben sich je nach verwendeter 
Messmethode spezifische Messkurven für diese Superkondensatorklasse. Das System, 
welches über eine einfache Ladungsseparation von im Elektrolyten enthaltenen Leitsalzionen 
elektrische Energie speichert, zeichnet sich hauptsächlich durch kapazitive und ohmsche 
Vorgänge aus. Zur Charakterisierung solcher Systeme können diverse elektrochemische 
Methoden genutzt werden, u.a. Zyklovoltammetrie (potentiostatische Methoden), Lade-




Die Zyklovoltammetrie (engl. cyclic voltammetry, CV) stellt eine potentiostatische 
Messmethode zur schnellen Charakterisierung elektrochemischer Systeme und ablaufender 
Elektrodenprozesse dar [243]. Bei dieser Messmethode wird an die (Arbeits-)Elektrode, welche 
von einem ruhenden Elektrolyten umgeben ist, erst ein ansteigendes und danach ein 
abfallendes Potential (oder umgekehrt) angelegt. Dieser dreieckförmige Spannungsverlauf 
findet in einem vorher definierten Spannungsbereich mit konstantem Spannungsanstieg statt. 
Der gleich bleibende Anstieg der Spannung über die Zeit wird als Vorschubspannung τ 
bezeichnet. Üblicherweise wird der Spannungsbereich für die Messung innerhalb der 
Zersetzungsgrenzen des Elektrolyten gewählt. Während der Messung wird der zur angelegten 
Spannung korrespondierende Antwortstrom aufgezeichnet:  
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Nach Gleichung 3 ist der Antwortstrom als Funktion des gemessenen Potentials Um nur 
abhängig vom zeitlichen Verlauf des lokalen Potentials Ue, welches an der Elektrode anliegt, 
und der Kapazität C des Systems. Dabei unterscheidet sich Ue von Um im einfachsten Fall 
durch einen Innenwiderstandsverlust, welcher abhängig ist vom fließenden Strom I und dem 
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Das Zyklovoltammogramm, welches durch die Abtragung des Stroms über die Spannung 
erhalten wird, ist dabei charakteristisch für das untersuchte System. Der elektrochemische 
Doppelschichtkondensator zeigt einen symmetrischen und rechteckigen Kurvenverlauf, der 
charakteristisch für die Ausbildung der Doppelschichtkapazität an den polarisierbaren 
Elektroden ist. Die Anwesenheit elektrochemisch aktiver Spezies im System, welche 
Reduktions- oder Oxidationsprozesse durchlaufen können, zeigt sich wiederum durch die 
Ausbildung von Stromstärkemaxima bei bestimmten Spannungen (Abbildung 11).  
Die für das System resultierende spezifische Kapazität (Cspez in [Fg
-1]) kann dabei aus der 
Fläche des Zyklovoltammogramms ACV (in [V A]), dem vermessenen Spannungsfenster ∆U 
(in [V]), der genutzten Vorschubspannung τ (in [V s-1]) und der mittleren Elektrodenmasse m  
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Abb. 11: Verlauf der Anregungsspannung mit resultierendem Antwortstrom und theoretischen Strom-
Spannungsverläufen für a. einen elektrochemischen Doppelschichtkondensator und b. einen 
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Die Form der Zyklovoltammogramme, so wie die Lage der Oxidations- und Reduktionspeaks 
ist dabei abhängig von der genutzten Vorschubspannung. Höhere Vorschubspannungen 
führen zu einer Abweichung vom idealen Verhalten, da der Innenwiderstand im System 
zunimmt [133]. 
 
3.1.2 Galvanostatische Lade-/Entlade-Kurven 
 
Bei den so genannten Lade-/Entlade-Messungen handelt es sich um galvanostatische 
Prozesse. Diese Methode zeichnet sich durch einen konstanten Stromfluss aus, bei welchem 
der Verlauf der Spannung über die Zeit aufgezeichnet wird. Dabei wird das System mit einem 
konstanten Ladestrom bis zu einem bestimmten Potential geladen und kann dann nach 
erreichen dieser Spannung durch Anlegen eines gegenläufigen Stroms entladen werden. Die 
daraus erhaltenen Kurven zeigen für den Supercap einen spezifischen Verlauf, der eine 
dreieckige Form aufweist, da die Spannungszu- bzw. -abnahme für nicht-faradaysche 
Reaktionen linear ist [133]. Diese Messmethode dient der Beurteilung der Strombelastbarkeit 
von Systemen. Bei höheren Lade-/Entladeströmen und damit bei schneller ablaufenden 
Prozessen zeigen sich limitierende Effekte, welche in den Lade-/Entlade-Kurven erkennbar 
sind. Auf Grund von Verlusten bei jedem Lade-/Entladevorgang, die hauptsächlich durch die 
ohmschen Eigenschaften des Kondensators hervorgerufen werden, kommt es zur Ausbildung 
eines lotrechten Spannungsabfalls bei der Entladung des geladenen Kondensators (Abb. 12). 
Dieser Abfall wird als Innenwiderstandsabfall (engl. internal resistence drop, IR drop) 
bezeichnet und steigt mit steigenden Lade- bzw. Entladeströmen. Dieser Effekt wird aber 
nicht nur durch die ohmschen Verluste, welche als Ersatzserienwiderstand (engl. equivalent 
series resistance, ESR) bezeichnet werden, sondern auch durch die Ladungsneuverteilung in 
den Poren beim Umschalten vom Lade- in den Entladevorgang bestimmt [240]. 
Die Kondensatorkapazität C lässt sich entsprechend Gleichung 6 aus dem Entladestrom I (in 
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Für den besseren Vergleich der Ergebnisse unterschiedlicher Materialien kann die Kapazität C 
als spezifische Kapazität Cspez (in [F g
-1]) auf die Masse des Kondensators bzw. des 
Elektrodenmaterials normiert werden. Diese Berechnung erfolgt mit Hilfe der mittleren 
Elektrodenmasse m  (in [g]). Der Potentialabfall (dU/dt) wird für die Ermittlung von 
realistischen Kapazitäten nach Gleichung 8 meist als Differenz zwischen dem 
Maximalpotential Umax und dem entsprechenden Halbwertspotential und den dazugehörigen 
































Abb. 12: Typische Lade-/Entladekurve für ein kapazitives System mit Spannungsabfall ∆U am 
Innenwiderstand (bei Entladebeginn) 
 
In der vorliegenden Arbeit wird für die Berechnung der Kapazität C das Maximalpotential 
Umax als Potential nach dem Spannungsabfall ∆U definiert. 
Zur weiteren Beurteilung der Systeme wird basierend auf dem Ohmschen Gesetz der 
Ersatzserienwiderstand (ESR) nach Gleichung 9 aus dem Spannungsabfall ∆U und der 
maximalen Stromdifferenz ∆I berechnet. Die maximale Stromdifferenz ergibt sich aus der 













Der ESR aus den galvanostatischen Messungen liefert dabei meist ähnliche, aber 
vertrauenswürdigere Werte gegenüber der schnellen Abschätzung mittels 
Impedanzspektroskopie. Zur Erstellung eines Ragone-Diagramms zur besseren Einschätzung 




- 36 - 
berechnet werden und aus der Division der Energiedichte mit der Entladezeit t kann die 
Leistungsdichte P (in [W kg-1]) ermittelt werden.  













Dabei ist Cspez die spezifische Kapazität unter den gegebenen Bedingungen und U das 




Die Impedanzspektroskopie wird verwendet, um elektrochemische Systeme, wie Batterien 
oder Superkondensatoren, unter Zuhilfenahme eines geeigneten Modellsystems im Hinblick 
auf ihr Frequenzverhalten zu analysieren [244,245]. Dabei wird eine Wechselspannung an das 
System angelegt und der zeitliche Verlauf des korrespondierenden Stroms aufgezeichnet. Die 
resultierende Stromantwort besteht aus einem komplexen Signal. Heutzutage wird die 
Zellantwort mit Hilfe eines Frequenzanalysators ausgewertet. Der Wechselstromwiderstand, 
auch Impedanz genannt, wird dabei bestimmt indem das System den gemessenen Strom bei 
einer bestimmten Frequenz mit 2 synchronen Signalen korreliert. Wie in Abb. 13 gezeigt, 
läuft dabei ein Signal in Phase zum angelegten Potential, während das andere Signal um 90° 

















Ut = ∆U sin(ωt)
It = ∆I sin(ωt + ϕ)
(ϕ = 0)
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Die in Phase laufende Komponente spiegelt die ohmschen Eigenschaften des Systems wider 
und das phasenverschobene Signal die kapazitiven Eigenschaften. Die aus diesen Signalen 
berechenbaren Widerstände werden in der Literatur als realer Widerstand (ZR) und imaginärer 
Widerstand (ZI) bezeichnet. 
Die Abtragung des imaginären Widerstands über den realen Widerstand wird als Nyquist-
Diagramm bezeichnet und gibt Auskunft über vorherrschende Leitungsprozesse (Abb. 14).  
 































Abb. 14: Nyquist-Diagramm und Ersatzschaltung nach Randles [246] 
 
So besteht die Möglichkeit durch Auswahl eines entsprechenden Ersatzschaltbildes, welches 
das physikalische Modell repräsentiert, diverse Widerstände, wie den Elektrolytwiderstand 
(Rs) oder den Leitungswiderstand bzw. Durchtrittswiderstand (Rct) abzulesen. Allerdings ist 
bei dieser Darstellung keine direkte Aussage über die Frequenzabhängigkeit möglich. Eine 
ebenso wichtige Darstellung wie das Nyquist-Diagramm ist das Bode-Diagramm. Hier 
können diverse Parameter wie der Betrag der Impedanz und der Winkel der 
Phasenverschiebung oder der reale und imaginäre Widerstand über die Frequenz abgetragen 
werden. Eine solche Kartierung des elektrischen Verhaltens über einen großen 
Frequenzbereich kann für fundierte Auswertungen und Betrachtungen des Systems genutzt 
werden. Der betrachtete Frequenzbereich kann dabei von einigen 10-6 Hz über mehrere 106 
Hz reichen, um sowohl Grenzflächenprozesse, als auch Bulkantworten des Materials zu 
charakterisieren [244]. In der Regel liefern aber Untersuchungen im Frequenzbereich von 1 
mHz bis 50 kHz verlässliche Ergebnisse für die betrachteten Elektrodenmaterialien. Anhand 
















Für die Betrachtung der Frequenzabhängigkeit der spezifischen Kapazität einer Zelle werden 
der Betrag des imaginären Teils des Widerstands ZI (in [Ohm]), die Frequenz f (in Hz) und 
die mittlere Elektrodenmasse m  (in [g]) benötigt.  
Die Impedanzspektroskopie kann genutzt werden, um einen schnellen Überblick über den 
Einfluss der Porenstruktur des Elektrodenmaterials auf die Eigenschaften der Elektrode zu 
erhalten [247]. 
 
3.1.4 Flächenwiderstand nach der 4-Punkt-Methode 
 
Die 4-Punkt-Methode dient der Ermittlung des Flächenwiderstands von Schichten. Wie in der 
Darstellung des Messaufbaus aus Abb. 15 zu sehen ist, berühren 4 Spitzen im gleichmäßigen 
Abstand s die Probenoberfläche. Mit Hilfe der äußeren beiden Spitzen wird ein konstanter 
Stromfluss eingestellt, während mit den zwei inneren Spitzen in einem unabhängigen 
Stromkreis das Potential, und damit der Spannungsabfall, ermittelt wird. Der sich ergebende 
Flächenwiderstand ρA (in [Ohm □
-1]) kann nach Gleichung 12 unter der Vorraussetzung 
berechnet werden, dass die Schichtdicke der Probe weniger als 40% des Abstandes der 
Messpunkte des Messkopfes beträgt und die Enden der Probenschicht mindestens den 
vierfachen Abstand des Messpunktzwischenraums zueinander besitzen [248,249]. Der 
spezifische Schichtwiderstand ρ (in [Ohm cm]) kann durch Multiplikation des 
Flächenwiderstands mit der Schichtdicke l (in [cm]) erhalten werden (Gl. 13). Der reziproke 
Wert des spezifischen Widerstands beschreibt die Leitfähigkeit δ (in [S cm-1]) (Gl. 14). In der 
vorliegenden Arbeit dient die Methode hauptsächlich zur Bestimmung und zum Vergleich des 



































Die Porosität von Materialien ist ein essentieller Faktor bei der Verwendung als EDLC-
Elektrodenmaterial. Eine Methode zur Untersuchung poröser Systeme ist die Adsorption von 
Gasmolekülen an einer Probenoberfläche zur Bestimmung von Parametern, wie der 
Oberfläche und der Porosität der Probe. Dieses Messprinzip bedient sich der physikalischen 
Effekte der Anlagerung von Gasmolekülen an eine Probenoberfläche, indem die Gasmoleküle 
über Van-der-Waals-Kräfte an der Probenoberfläche gebunden werden. Die Adsorption von 
Stickstoff bei -196 °C ist die am häufigsten genutzte Physisorptionsmethode. Die Messung 
erfolgt, indem vom Vakuum ausgehend kleine Mengen des Adsorbats zum Adsorbens dosiert 
werden und der Gleichgewichtsdruck p gemessen wird. Die Dosierung des Gases erfolgt bei 
konstanter Temperatur bis zum Absolutdruck p0, welcher dem Sättigungsdruck des Gases bei 
der Messtemperatur entspricht. Der Sättigungsdruck wird parallel zur eigentlichen Messung 
in einer leeren p0-Zelle ermittelt. Die bei der Abtragung der adsorbierten Gasmenge über den 
Relativdruck p/p0 erhaltenen Kurven werden Adsorptionsisothermen genannt. Grundlegend 
hat die International Union of Pure and Applied Chemistry (IUPAC) 6 unterschiedliche 
Typen von Adsorptionsisothermen definiert (Abb. 16) [134,250]: Typ I-Isothermen bilden eine 
konkave Kurvenform mit einem Plateau aus. Diese Isothermen treten bei rein mikroporösen 
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makroporöse Adsorbentien wider, die durch einen fließenden Übergang von Monolagen- zu 
Multilagenadsorption gekennzeichnet sind. Typ III-Isothermen zeigen eine konvexe 
Kurvenform im gesamten p/p0-Bereich. Diese Art von Adsorptionsisotherme wird eher selten 
beobachtet und steht für den Fall, dass Adsorbens-Adsorbat-Wechselwirkungen schwächer 
sind als Adsorbat-Adsorbat-Wechselwirkungen. Typ IV-Isothermen zeigen eine einstufige 
Form und sind charakteristisch für mesoporöse Adsorbentien. Typ V-Isothermen zeigen einen 
ähnlichen Verlauf wie Typ III-Isothermen allerdings durch die Stufenform mit mesoporösem 
Charakter. Isothermen vom Typ VI spiegeln eine stufenweise Multilagenadsorption an einer 
einheitlichen unporösen Oberfläche wider. 
Isothermen vom Typ I, II und III sind vollständig reversibel, d.h. der Verlauf der 
Adsorptionsisotherme entspricht dem Verlauf der Desorptionsisotherme. Während Typ IV- 
und V-Isothermen auf Grund der Anwesenheit von Mesoporen im System zu einer Hysterese 
zwischen Adsorption und Desorption führen. Die Hysterese findet ihre Ursache in der 
Kapillarkondensation des Adsorbats in den Mesoporen während der Messung und kann in 
vielfältigen Formen auftreten. 
 






















Typ I Typ II Typ III






















Abb. 16: Adsorptionstypen nach Einteilung der IUPAC 
 
Über die Form der Hystereseschleifen kann wiederum auf die Porengeometrie im System 
geschlossen werden. Die IUPAC unterscheidet zwischen 4 Arten von Hystereseschleifen 






































































Abb. 17: Einteilung der Hystereseschleifen nach IUPAC 
 
Typ H1-Schleifen stehen für poröse Materialien mit einer regelmäßigen Struktur und einer 
engen Porengrößenverteilung (zylindrische Poren), Typ H2-Hysteresen zeigen als sehr 
vereinfachte Annahme Poren mit einer Tintenfassform, Typ H3-Kurven lassen auf 
Agglomerate von plattenförmigen Partikeln schließen, die schlitzartige Porenstrukturen 
ausbilden, und Typ H4-Hysteresen zeigen Materialien mit Schlitzporen und mikroporösem 
Charakter. Die auftretenden Hysteresen schließen sich bei der Stickstoffphysisorption 
vollständig in der Desorption vor dem Erreichen des Relativdruckes p/p0 = 0,42. 
 
3.2.1 Bestimmung der spezifischen Oberfläche 
 
Über die Adsorption von Gasen an Probenoberflächen lassen sich nach Gleichung 15 über die 
























mit W der Masse des Adsorbats bei einem bestimmten Relativdruck p/p0, Wm der Masse des 
adsorbierten Gases, die benötigt wird, um die Probenoberfläche mit einer Monolage zu 
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wobei Wm die in Gleichung 15 erwähnte Gasmenge zur Monolagenbelegung auf der 
Probenoberfläche, NA die Avogadrokonstante (6,023*10
23 Teilchen mol-1), Acs die 
Querschnittsoberfläche eines Moleküls der Adsorbatspezies und M das mittlere 
Molekulargewicht des Adsorbats ist. Die spezifische Probenoberfläche S, auf welche im 
Verlauf der Arbeit eingegangen wird, errechnet sich über die Normierung der gemessenen 




S t=  
 
3.2.2 Bestimmung der Porosität 
 
Ein weiterer Parameter zur Beschreibung eines Systems ist die Porosität. Die Porosität einer 
Probe kann beschrieben werden durch das ermittelte Gesamtporenvolumen der Probe oder 




Das Gesamtporenvolumen Vp, tot kann erhalten werden unter der Annahme, dass das 
adsorbierte Gas im porösen System nahe dem Relativdruck p/p0 = 1 als Flüssigkeit in den 
Poren vorliegt. Dieser Effekt wird als Kapillarkondensation bezeichnet. Dabei wird das 
Porenvolumen mit dem Flüssigkeitsvolumen des Adsorbats Vliq gleichgesetzt, so dass unter 








mit pa dem Umgebungsdruck, Vads dem adsorbierten Volumen, Vm dem molaren Volumen des 
flüssigen Adsorbats (34,7 cm3 mol-1 für Stickstoff), R der universellen Gaskonstante (8,314 J 
K-1 mol-1) und T der Umgebungstemperatur. 
Über die Annahme der Porengeometrie kann nun ebenfalls ein durchschnittlicher Porenradius 















mit Vliq für das Adsorbatflüssigkeitsvolumen bei p/p0 ~ 1 und der aus der BET-Methode 




Eine weitere Möglichkeit zur Beschreibung eines porösen Systems ist die Berechnung der 
Porenradienverteilung, d.h. der Verteilung des Porenvolumens über unterschiedliche 
Porengrößen. Im Laufe der Zeit wurden unterschiedliche makroskopische und 
deterministische Ansätze zur Bestimmung der Porenradienverteilung je nach Porensystem 
etabliert, u.a. die BJH-Theorie (Barrett, Joyner und Halenda) [253] oder die V-t Methode 
[254,255]. Diese makroskopischen Ansätze beschreiben die Vorgänge in den Poren während der 
Adsorption zumeist aber nur unzureichend und führen somit zu ungenauen Abschätzungen 
der Porenradienverteilungen. Modernere Berechnungsverfahren schöpfen aus Entwicklungen 
in der Quantenmechanik und betrachten die Befüllung der Poren mit Adsorbat und das 
Verhalten der entstehenden flüssigen Phase in den Poren auf einem molekularen Level mittels 
mikroskopischer Theorien. Eine dieser Theorien ist die Dichtefunktionaltheorie (engl. density 
functional theory, DFT). Dieses Modell beschreibt die Linearkombination von theoretisch 
berechneten Adsorptionsisothermen unterschiedlich großer Modellporensysteme basierend 
auf intermolekularen Betrachtungen der Wechselwirkungen zwischen Adsorbatteilchen 
untereinander und mit Adsorbensteilchen. Das Set an berechneten Kurven wird darauf mit der 
experimentellen Kurve verglichen und es wird eine generalisierte Adsorptionsisotherme mit 
entsprechender Porenradienverteilung wiedergegeben.  







mit N(p/p0) der experimentellen Isotherme, W dem Porendurchmesser der Modellpore, 
N(p/p0, W) der Isotherme einer einzelnen Pore der Größe W und f(W) der 
Porenradienverteilungsfunktion. 
Zur Betrachtung der in dieser Arbeit erstellten Porensysteme wurde eine 
Dichtefunktionaltheorie genutzt, welche sowohl Oberflächenrauhigkeiten, als auch 
Heterogenitäten in der Probenoberfläche berücksichtigt (QSDFT) [256]. Die Berechnung der 
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Systemen aus Schlitz- und Zylinderporen oder  aus Schlitz-, Zylinder- und kugelförmigen 
Poren. 
 




Die Infrarotspektroskopie ist eine nicht-destruktive Messmethode zur Bestimmung der 
Probenstruktur. Das Infrarotspektrum wird erhalten indem Strahlung im Bereich zwischen 
800 nm – 106 nm durch die zu messende Probe geschickt wird. Häufig wird für Analysen von 
Substanzen mittels IR-Spektroskopie Strahlung aus dem mittleren Infrarot 
(Wellenlängenbereich von 2,5·103 – 2,5·104 nm) verwendet. Die Infrarotstrahlung, welche 
durch die Probe bei bestimmten Frequenzen absorbiert wird, regt Rotationen und 
Schwingungen der Probenmoleküle an. Das Spektrum ergibt sich nun aus der Abtragung des 
absorbierten Anteils der einfallenden Strahlung über die Frequenz. Dabei ergibt sich eine 
grobe Einteilung des Spektrums in einen Bereich für gruppenspezifische Frequenzen (3600 – 
1200 cm-1) und in den Fingerabdruck-Bereich (1200 – 600 cm-1). Durch die Strahlung können 
unterschiedliche Arten von Molekülschwingungen angeregt werden. Schwingungen, welche 
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Heutzutage ist der Großteil der IR-Messungen Fourier-Transformiert (FTIR). Bei der FTIR-
Messung wird der Infrarotstrahl durch einen Spiegel aufgespalten und die destruktive bzw. 
konstruktive Interferenz zwischen den beiden Strahlen gemessen, welche durch einen 
Gangunterschied der Strahlen hervorgerufen wird, wenn diese mit der Probe interagieren. Das 
so für die Probe erhaltene Interferogramm kann durch Abgleich mit einer Leermessung in ein 
Spektrum umgewandelt werden. Die Messung von Feststoffen mit einer begrenzten 
Löslichkeit, so wie von Filmen, Pasten oder Pulvern wird hauptsächlich durch eine spezielle 
Art der FTIR-Spektroskopie realisiert, welche einen veränderten Messaufbau benötigt. Diese 
Art der Spektroskopie ist bekannt unter dem Namen abgeschwächte Totalreflexion (engl. 
attenuated total reflection, ATR). Bei der ATR-FTIR wird ausgenutzt, dass der IR-Strahl 
beim Übergang von einem optisch dichteren (ATR-Kristall) in ein dünneres Medium (Probe) 
ab einem bestimmten Winkel einer vollständigen Reflexion unterliegt. Dieser kritische 
Winkel ist dabei abhängig vom Brechungsindex der Probe und des ATR-Kristalls, welcher in 
direktem Kontakt mit der Probe liegt. Der reflektierte Strahl verhält sich dabei so, als ob er 
eine kleine Weglänge in das optisch dünnere Medium eindringt, bevor die Reflektion erfolgt. 
Dieser Effekt wird mit der Ausbildung eines evaneszenten Feldes beschrieben. Die 
Eindringtiefe der Strahlung kann dabei von einem Bruchteil bis zu mehreren Wellenlängen 
der verwendeten Strahlung betragen, in Abhängigkeit vom Einfallswinkel, den 
Brechungsindizes der beiden Medien und der verwendeten Wellenlänge. Die eindringende 
Strahlung, welche als abklingende Welle bezeichnet wird, wird dabei durch die Probe bei 
bestimmten Wellenlängen, welche Absorptionsbanden der probenspezifischen  
Molekülschwingung entsprechen, abgeschwächt. Für das entsprechende Spektrum wird die 




Die Raman-Spektroskopie wird zur Strukturaufklärung genutzt, denn es können Aussagen 
über Materialeigenschaften wie der Kristallinität, der Zusammensetzung oder der 
Kristallorientierung getroffen werden [257]. Für Kohlenstoffproben wird diese Art der 
Molekülspektroskopie genutzt, um Informationen über den Hybridisierungsgrad des Systems 
zu erhalten. Raman-Spektren werden erhalten, indem die Probe monochromatischer 
Strahlung, z.B. Laserstrahlung, ausgesetzt wird, wobei Probenmoleküle einen Teil des 
einfallenden Strahls in alle Richtungen streuen. Das Spektrum der Streustrahlung wird in 
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Streuung erster Ordnung aufzunehmen. Bei der Streuung des Lichts können drei Arten von 
Streustrahlung beobachtet werden: der Großteil der gestreuten Strahlung besitzt genau die 
Wellenlänge der Anregungsstrahlung (Rayleigh-Streuung), während ein geringer Anteil einen 
Frequenzunterschied und damit eine unterschiedliche Wellenlänge zum eingestrahlten Licht 
besitzt (Stokes- und anti-Stokes-Streuung). Die Verschiebung der Wellenlänge ist dabei 
abhängig von der Struktur der streuenden Moleküle, da der Unterschied zum anregenden 
Licht den für das Material charakteristischen Energien für Rotations- und 
Schwingungsprozesse entspricht (Raman-Verschiebung). Meist werden für die Spektren bei 
einer Raman-Messung nur die Stokes-Linien gemessen, da diese eine höhere Intensität als die 
anti-Stokes-Linien besitzen. Die Intensität dieser Linien wird dann gegen die Verschiebung 
der Wellenzahl bzw. vereinfacht gegen die Wellenzahl abgetragen. Bei der Untersuchung von 
spezifischen Modifikationen für Kohlenstoff, wie z.B. Graphit und Diamant, ergeben sich 
durch die unterschiedlichen Bindungsverhältnisse im Kristallgitter somit spezifische Signale. 
So zeigt Diamant aufgrund der Schwingung im sp3-hybridisierten Kristallgitter ein scharfes 
Signal bei 1332 cm-1, während rein sp2-hybridiserter Kohlenstoff, wie er in ideal-kristallinem 
Graphit vorkommt, eine Bande zwischen 1580 – 1600 cm-1 entwickelt [258–260]. Das im 
Graphit auftretende Signal wird auch als G-Bande (engl. graphitic) bezeichnet. Durch Defekte 
im Kristallgitter, die Abweichungen von der Idealstruktur bedeuten, können 
Gitterschwingungen zusätzliche Banden erzeugen. Diese Defekte können durch Fehlstellen 
im Gitter oder Modifikationen mit funktionellen Gruppen auftreten und somit eine 
Abweichungen von idealen Bindungslängen oder –winkeln bedeuten. Die daraus resultierende 
Ramanbande bei etwa 1350 cm-1 wird als D-Bande (engl. disordered) bezeichnet.  
 
E2g G-Mode A1g D-ModeT2g
Diamant Graphit  
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In Abbildung 19 sind die auftretenden Schwingungen zusammenfassend dargestellt. Das 
Flächenverhältnis von D- und G-Bande, so wie deren Lage und Halbwertsbreite können 
Informationen über die Kristallstruktur des untersuchten Kohlenstoffs liefern, wie z.B. das 
Verhältnis von sp3- zu sp2-hybridisiertem Kohlenstoff. 
 
3.3.3 Kernmagnetische Resonanzspektroskopie (NMR) 
 
Die Kernresonanzspektroskopie (engl. nuclear magnetic resonance spectroscopy, NMRS) 
wurde in den 40er Jahren des 20.ten Jahrhunderts unabhängig von Bloch [261] und Purcell [262] 
entwickelt und beruht auf der Absorptionsmessung elektromagnetischer Strahlung im 
Hochfrequenzbereich unter Einfluss eines starken Magnetfeldes auf einen Atomkern. Die 
Theorie zur NMR-Spektroskopie wurde dabei schon 1924 von W. Pauli aufgestellt [263]. Er 
postulierte, dass bestimmte Atomkerne einen Spin und ein magnetisches Moment besitzen, 
welches unter Einwirkung eines magnetischen Feldes zu einer Aufspaltung von 
Energieniveaus im Kern führt. Die Absorptionsvorgänge der elektromagnetischen Strahlung 
erfolgen dabei durch die Atomkerne des Analyten, wenn dieser einem starken Magnetfeld 
ausgesetzt wird. Durch dieses Messverfahren können Aussagen über die Struktur eines 
Materials getroffen werden, da die chemische Umgebung eines Kernes die Frequenz der 
elektromagnetischen Strahlung, welche er absorbiert, stark beeinflusst. Die für die untersuchte 
Probe erhaltenen Ergebnisse sind repräsentativ, da das angelegte magnetische Feld alle Kerne 
dieser Probe zur Absorption einer bestimmten Frequenz anregt und nicht nur oberflächennahe 
Bereiche der Probe durchdringt. Der Einfluss der chemischen Umgebung auf die absorbierte 
Frequenz eines Kernes wird in der NMR-Spektroskopie auch als chemische Verschiebung (σ) 
bezeichnet. Typische Kerne für diese Art der Spektroskopie sind 1H, 13C, 19F, 29Si und 31P. 
Heutzutage werden die Kerne meist einer periodischen Abfolge von sehr kurzen Impulsen 
einer intensiven Hochfrequenzstrahlung ausgesetzt. Die Impulsdauer beträgt dabei meist unter 
10 µs. Dieses Messverfahren wird auch als Impuls- oder Fourier-Transform-NMR (FT-NMR) 
bezeichnet. 
Ein speziell für Feststoffe entwickelte Methode zur Strukturaufklärung in der NMR-
Spektroskopie ist die Festkörper-Kernresonanzspektroskopie [264]. Diese wird häufig durch die 
MAS-Technik (engl. magic angle spinning, MAS) realisiert, um die Linienbreiten der Signale 
zu verschmälern und somit die Auflösung der Festkörper-NMR zu verbessern. Der zu 
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Flüssigkeit. Diese Art der Kernresonanzspektroskopie hat ihren Namen erhalten, da die Probe 
in einem Winkel von 54,7° zum äußeren Magnetfeld bei hohen Drehzahlen rotiert wird. 
In der Festkörper-NMR kann die Relaxation der angeregten Kerne, welche für die Signale im 
Spektrum verantwortlich ist, sehr lange dauern, da die Spin-Gitter-Relaxation im Feststoff 
sehr langsam abläuft. Deshalb wird häufig die gekreuzte Polarisation (engl. cross polarization, 
CP) angewendet, um sowohl die Messzeit, als auch das Signal-Rausch-Verhältnis zu 
verbessern. Diese Methode bedient sich einer komplexen Impulstechnik bei der die 
Larmorfrequenz (Kreisfrequenz der Präzessionsbewegung des Dipols im Magnetfeld) 
unterschiedlicher Kerne angeglichen wird, so dass die induzierten Magnetfelder einer 
Kernsorte die andere Kernart zur Relaxation bringen können. Ein Beispiel ist die gekreuzte 
Polarisation von 1H- und 13C-Kernen für die 13C-Festkörper-NMR-Spektroskopie. Hier wird 
die Larmorfrequenz der Wasserstoff- und 13C-Kerne angeglichen, so dass die induzierten 
Magnetfelder der 1H-Kerne mit den Kohlenstoffkernen wechselwirken können und diese zur 
Relaxation bringen. Dieses Verfahren führt zu einer Erhöhung der 13C-Signalintensität im 
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4. Experimenteller Teil 
 
4.1 Verwendete Chemikalien 
 
Die in Tabelle 1 angegebenen Chemikalien wurden ohne vorherige Aufreinigung genutzt. 
 
Tab. 1: Liste der verwendeten Chemikalien und Lösungsmittel 
Substanz Reinheit 
/ [%] 
Anbieter / Hersteller 
1,4-Bis(triethoxysilyl)benzen 96 Sigma Aldrich 
Acetonitril 99,8 Sigma Aldrich 
Aktivkohle (YP-50F) k.A. Sanwa Components 
Aluminium-Folie  
(mit Kohlenstoffbeschichtung) 
k.A. Exopack Advanced Coatings 
Carbon Black 99,9+ ABCR 
Carboxymethylzellulose, Na-Salz 96+ VWR 
Flusssäure (30-Gew.%) p.a. VWR 
Hexadecyltrimethylammoniumbromid 98+ Acros Organics 
Natriumhydroxid 98 Sigma Aldrich 
Phenyltrimethoxysilan 94+ Sigma Aldrich 
Polytetrafluorethylen  
(Dispersion mit 60-Gew.%, wässrig)  
k.A. Sigma Aldrich 
Polytetrafluorethylen (Granular) k.A. ABCR 
Salzsäure (37-Gew.%) p.a. Sigma Aldrich 
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4.2 Synthese von porösen Kohlenstoffmaterialien aus 
Siliziumoxykarbid 
 
Die Synthese von porösen Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffen erfolgte über die 
Chlorierung von zuvor synthetisierten Siliziumoxykarbiden. Die Vorläuferverbindung dieser 
Keramiken wurde aus einem Sol-Gel-Prozess des Monomerbausteins Phenyltrimethoxysilan 
gewonnen. In einer typischen Synthese zur Erzeugung des Polyphenylsilsesquioxans wurden 
0,5 mol (99,145 g) Phenyltrimethoxysilan mit 4 mol (72,06 g) destilliertem Wasser vermischt. 
Der pH-Wert der Suspension wurde durch Zugabe von 1 M Salzsäurelösung umgehend auf 
pH = 2 eingestellt. Nachdem die Mischung 2 h bei Raumtemperatur gerührt wurde, erfolgte 
die Anhebung des pH-Wertes mittels 2 M Natriumhydroxidlösung auf pH = 7. Die 
resultierende Lösung wurde bei einer Temperatur von 80 °C in einen Trockenschrank 
überführt und für 3 d bei dieser Temperatur belassen, um das Lösungsmittel zu verdampfen. 
Der entstandene Feststoff wurde mit EtOH und destilliertem Wasser gewaschen und 
anschließend erneut getrocknet. 
Das trockene Pulver wurde in ein Keramikschiffchen überführt. Die Pyrolyse des Feststoffes 
erfolgte in einem Röhrenofen unter Argonstrom. Für die thermische Umsetzung wurden 
ausgehend von der Raumtemperatur (25 °C) Temperaturen von 700 °C, 1000 °C, 1300 °C und 
1500 °C eingestellt. Die Heizrate für die Pyrolyse betrug jeweils 150 °C h-1. Nach dem 
Erreichen der finalen Behandlungstemperatur wurde diese für 3 h konstant gehalten, gefolgt 
von der Abkühlung auf Raumtemperatur unter Argonatmosphäre. Die aus den 
unterschiedlichen Pyrolysetemperaturen resultierenden Probenbezeichnungen sind in Tabelle 
2 abgebildet. 
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Die oxykarbidischen Keramiken wurden ebenfalls in ein Keramikschiffchen überführt und im 
Röhrenofen einem Chlorierungsprozess unterzogen. Für die Halogenierung erfolgte die 
Einstellung eines Gasstroms von 80 ml min-1 Chlorgas kombiniert mit 70 ml min-1 Argon. 
Proben, welche unterhalb einer Temperatur von 1000 °C pyrolysiert wurden, erfuhren eine 
Temperaturbehandlung bei 700 °C während der Chlorierung. Die Proben, die eine 
Pyrolysetemperatur von 1000 °C und darüber erfahren haben, wurden bei einer Temperatur 
von 1000 °C chloriert. Die sich daraus ergebende Probenbezeichnung ist in Tabelle 3 
dargestellt. 
 










































Direkt anschließend zum Chlorierungsschritt wurden die Feststoffe einer einstündigen 
Behandlung im Wasserstoffstrom bei 600 °C unterzogen, um die Proben aufzureinigen. 
Die in der vorliegenden Arbeit angegebenen Pyrolyse- und Chlorierungstemperaturen sind 
idealisierte Werte, welche eingestellt wurden. Die real erreichten Temperaturen liegen 
aufgrund des Ofenaufbaus und in Abhängigkeit von der eingestellten Temperatur um bis zu 
50 °C unter dem idealen Wert. 
 
4.2.1 Modifikationsversuche der SiOCDCs 
 
Ein Teil der siliziumoxykarbidischen Kohlenstoffe wurde modifiziert, indem der Kohlenstoff 
einem Aktivierungsschritt bei 950 °C im Kohlenstoffdioxid-Gasstrom unterzogen wurde. Die 
Aktivierung erfolgte eine Stunde lang im Röhrenofen. 
Ein weiterer Modifikationsversuch wurde durch Variation der Heizrate bei der 1300 °C-
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Pyrolysevorgänge erfolgte die Einstellung einer Aufheizrate von 50 °C h-1, 150 °C h-1, 300 °C 
h-1 und 450 °C h-1. Die anschließende Chlorierung wurde analog zu dem in Abschnitt 4.1 
vorgestellten Verfahren durchgeführt. 
 






















































































4.3 Synthese von Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffen 
aus 1,4-Bis(triethoxysilyl)benzen 
 
Für die Synthese der Vorläuferverbindung wurden 17,45 g (47,88 mmol) Hexadecyltrimethyl-
ammoniumbromid in einer Mischung aus 500 g destilliertem Wasser und 40 g 6 M 
Natriumhydroxidlösung gelöst. Zur Verbesserung der Löslichkeit des Tensids erfolgte die 
Erwärmung der Lösung auf 55 °C. Die 6 M Natriumhydroxidlösung wurde hergestellt, indem 
23,998 g (0,6 mol) Natriumhydroxid in 0,1 l destilliertem Wasser gelöst wurden. Nachdem 
das Tensid vollständig in Lösung gegangen ist, wird diese auf Raumtemperatur abgekühlt. 
Anschließend wurden 20 g (49,67 mmol) 1,4-Bis(triethoxysilyl)benzen zugegeben und mittels 
20-minütiger Behandlung im Ultraschallbad homogenisiert. Danach folgte ein Rühren der 
Lösung bei Raumtemperatur über 20 h, gefolgt von einer Erhöhung der Temperatur auf 95 °C. 
Die Syntheselösung wurde weitere 20 h bei dieser Temperatur belassen. Der resultierende 
Feststoff wurde von der Lösung abfiltriert und getrocknet. Zur Entfernung des 
Hexadecyltrimethylammoniumbromids aus den Poren des periodisch mesoporösen 
Organosilikas wurde je 1 g des frisch präparierten und getrockneten Produkts für 8 h bei 70 
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Das getrocknete Material wurde durch Pyrolyse bei 700 °C, 1000 °C oder 1300 °C im 
Argonstrom in eine Keramik umgewandelt, dafür wurde das Pulver in ein Keramikschiffchen 
überführt. Für die thermische Behandlung wurde eine Heizrate von 150 °C h-1 gewählt und 
die finale Pyrolysetemperatur für 3 h gehalten. Nach Abkühlung der Keramiken im 
Argonstrom auf Raumtemperatur erfolgte die Chlorierung. Es wurde für das Material, 
welches bei 700 °C pyrolysiert wurde, eine Chlorierungstemperatur von 700 °C gewählt. Die 
Behandlung der übrigen Proben im Chlorgasstrom erfolgte bei 1000 °C. Für die Chlorierung 
wurde ein Gasstrom von 80 ml min-1 Chlorgas und 70 ml min-1 Argon eingestellt. 
Anschließend wurden die Materialien im Wasserstoffstrom für 1 h bei 600 °C aufgereinigt. 
 














































4.4 Präparation der Elektroden für die elektrochemische 
Charakterisierung 
 
Die Elektrodenpräparation erfolgte standardmäßig ohne den Einsatz von Lösungsmitteln über 
einen trockenen Prozess. In einem typischen Ansatz wurden 90 mg der Aktivkomponente mit 
5 mg Leitadditiv (Carbon Black) und 5 mg eines PTFE-Granulats, welches als Bindemittel 
dient, vermengt. Danach wurden die Komponenten in einem Mörser miteinander verrieben, 
was zur Ausbildung von PTFE-Fibrillen führt. Der Mörser wurde mittels Heizplatte auf 100 
°C erwärmt, nachdem die ersten zusammenhängenden Flocken im Gefäß zu erkennen waren. 
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zusammenhängende, freistehende Elektrode erkennbar war. Für eine bessere Vernetzung der 
Feststoffe untereinander wurde diese Schicht mehrmals gefaltet und verpresst. Die 
Einstellung der Schichtdicke der freistehenden Elektrodenschicht erfolgte über Ausrollen der 















Abb. 20: Schematische Darstellung der Elektrodenprozessierung 
 
 




Die thermische Analyse der Siliziumoxykarbidkeramiken erfolgte durch das System Netzsch 
STA 409 im Temperaturbereich von 25 – 1400 °C unter einer Atmosphäre aus synthetischer 
Luft. Die Proben wurden in einem Korundtiegel mit einer Heizrate von 5 °C min-1 erwärmt. 
Die Kohlenstoffe wurden mit Hilfe des Systems STA 409 der Firma Netzsch analysiert. Die 
Proben wurden unter synthetischer Luft im Korundtiegel im Temperaturbereich von 25 – 
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4.5.2 Röntgendiffraktommetrie 
 
Röntgendiffraktommetrische Untersuchungen der Pulverproben wurden an einem Siemens 
D5000 mit CuKα-Strahlung (λ = 0,154 nm) durchgeführt. Die Analyse des 
Kleinwinkelbereichs erfolgte mit einem Bruker AXS Nanostar, ebenfalls unter Nutzung von 




Für die Aufnahme der Infrarotspektren wurde ein Spektrometer vom Typ Vertex 70 der Firma 




Die Kohlenstoffstrukturen der Keramiken und der porösen Kohlenstoffe wurden mit Hilfe 
eines Renishaw 3000 bei einer Anregungswellenlänge von λ = 514,5 nm untersucht. An jeder 
Probe wurden Doppelbestimmungen durchgeführt. Für die Analyse des Ordnungsgrades im 
Kohlenstoff wurden die Signale der D- und G-Schwingungsbanden mittels einer Lorentz-
Funktion extrapoliert und als flächengewichtete Verhältnisse der entsprechenden Banden 





Die Struktur des Polyphenylsilsesquioxans und der synthetisierten SiOC-Keramiken wurde 
mittels 29Si- und 13C-MAS-Festkörperkernmagnetresonansmessungen analysiert. Hierfür 
wurde ein Bruker Avance 300 Spektrometer verwendet, welches bei einer Frequenz von 59,63 
MHz für die 29Si-Kerne und 75,47 MHz für die 13C-Kerne operierte mit einem 4 mm MAS-
Messkopf, welcher bei einer Rotationsfrequenz von 14 kHz betrieben wurde. Für die 13C-
Spektren wurde eine 1H-Kreuzpolarisation eingesetzt (13C-CP-MAS-NMR, Kontaktzeit: 4 
ms). Als Referenz für die chemische Verschiebung wurde für die 13C-Spektren Adamantan 








Die Morphologie der Proben wurde durch die Nutzung eines Rasterelektronenmikroskops 
vom Typ DSM 982 Gemini der Firma Zeiss untersucht. Das Polyphenylsilsesquioxan und die 
Separatormembran Celgard® 2500 wurden vor der Analyse mit einem leitenden Goldfilm 
beschichtet, um die Signalintensität zu verbessern. Alle Proben wurden auf einem 




Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen der Proben wurden erhalten durch ein 




Stickstoffphysisorptionsmessungen der Materialien bei einer Temperatur von -196 °C wurden 
mit Hilfe eines Quadrasorb SI und eines Autosorb I von Quantachrome durchgeführt. 




Vor der Elementaranalyse wurden sämtliche Keramiken aufgeschlossen durch eine 
Mikrowellenbehandlung in einer Lösung aus HCl(konz.)/HNO3(konz.)/HF(konz.) im 
Volumenverhältnis von 3/1/1 (20 min bis 190 °C und 20 min bei 190 °C; Mars-Mikrowelle 
mit Leistung von 800 W). Der Si-Gehalt wurde mittels ICP-OES durch ein iCAP 6500 Duo 
(Thermo Fisher Scientific) bestimmt. Mit Hilfe der Heißgasextraktion wurden der 
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4.5.10 4-Punkt-Leitfähigkeitsmessung 
 
Die Schichtwiderstände der freistehenden Elektroden wurden mittels eines 2400 Source Meter 
von Keithley gemessen. Die Kontaktierung der Proben erfolgte entsprechend Abb. 15 über 
eine Cascade Microtech 4-Punkt-Sonde. Die Schichtdicken der charakterisierten Proben 
betrugen weniger als 40% des Abstandes der Messpunkte der 4-Punkt-Sonde zueinander (s = 
0,1 cm) und die Probenausdehnung (Abstand der Probenenden zueinander) betrug mindestens 
4,0 cm. Jeder Schichtwiderstand wurde anhand einer Dreifachfachbestimmung an 
unterschiedlichen Punkten der Probe ermittelt. Die in der Arbeit angegebenen Werte sind die 
Mittelwerte der Mehrfachbestimmungen. 
 
4.5.11 Elektrochemische Charakterisierung 
 
Die elektrochemische Charakterisierung wurde im symmetrischen Aufbau in einer 
Swagelok®-Zelle durchgeführt (Abb. 21). Das Gehäuse der Zelle besteht aus nicht-leitfähigen 
PTFE-Komponenten, während die Signalübertragung innerhalb der Zelle mittels 
Stahlstempeln und -federn aus V2A-Stahl gewährleistet wird. Die Präparation der Zelle 
erfolgte in einer Handschuh-Box unter Argonatmosphäre, nachdem die Elektroden 
mindestens 12 h bei 120 °C im Vakuum entgast wurden.  
 
1. 2. 3. 4. 5.    6.              2. 1.
1. Swagelok®-Dichtung (PTFE)




6. Probenraum (Sandwich-Aufbau von 2 Elektroden und Separator)
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Als Separator für die Messung wurde eine Polypropylenmembran vom Typ Celgard® 2500 
genutzt und der Elektrolyt war Tetraethylammoniumtetrafluoroborat (TEABF4) in Acetonitril 
mit einer Konzentration von 1,0 mol l-1. Die elektrochemischen Tests wurden durchgeführt 
mit einem IviumStat der Firma Ivium Technologies. Zyklovoltammetrische Tests wurden im 
Potentialbereich von -2 – 2 V mit variierender Vorschubspannung τ (in [V s-1]) durchgeführt. 
Galvanostatische Lade-/Entlade-Messungen wurden im Spannungsbereich von 0 – 2 V 
unternommen. Für jede galvanostatische Messung (außer die Stabilitätsmessungen) wurden 
mindestens Vierfachbestimmungen durchgeführt, so dass die angegebenen Werte die 
jeweiligen Mittelwerte der Mehrfachbestimmungen sind. Impedanzspektroskopische 
Analysen erfolgten im Frequenzbereich von 1 mHz – 50 kHz mit einem Anregungspotential 
von 0,5 V. Die Auswertung der EIS-Daten über die Simulation eines Ersatzschaltkreises 
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5. Ergebnisse und Diskussion 
 
5.1 Evaluation eines geeigneten Referenzsystems 
 
Die Verarbeitung der Elektrode sowie die Wahl eines geeigneten Messsystems sind von 
ebenso essentieller Bedeutung wie das Elektrodenmaterial an sich. Deshalb wurde im ersten 
Schritt dieser Arbeit eine geeignete Methode zur Elektrodenpräparation und zur 
Charakterisierung der erstellten Elektroden etabliert. Die Evaluation erfolgte anhand eines 
Referenzkohlenstoffs, welcher literaturbekannt ist, und bereits als Aktivmaterial für 
elektrochemische Doppelschichtkondensatoren verwendet wird. Die für das Referenzsystem 
genutzte Aktivkohle wird unter dem Namen YP-50F kommerziell von der Firma Sanwa 
Components (USA) vertrieben. 
Für einen optimalen Vergleich der in dieser Arbeit synthetisierten Elektrodenmaterialien mit 
der Referenz wurde eine ausführliche Charakterisierung des Kohlenstoffs vorgenommen. 
  


























































































































Abb. 22: a. N2-Physisorptionsmessung der Aktivkohle YP-50F mit b. korrespondierender 
Porenradienverteilung (ermittelt über QSDFT-Berechnung) gemessen bei T = -196 °C 
 
Die N2-Physisorption zeigt eine Isotherme vom Typ I, welche typisch für mikroporöse 
aktivierte Kohlenstoffe ist (Abb. 22). Die leichte Stufenform lässt auf die Anwesenheit von 
Mesoporen schließen, deren Durchmesser sich am Rand zum mikroporösen Bereich (dP < 2 
nm) bewegen. Die in Abbildung 22b dargestellte Porenradienverteilung, welche mittels 
QSDFT-Verfahren abgeschätzt wurde, beschreibt ein multimodales System mit Mikroporen 
(dP < 2 nm) und Mesoporen (dP ~ 2,3 und ~ 5 nm). Eine weitere Analyse der Mikroporosität 
mittels Tiefdruckphysisorption offenbart ebenfalls eine multimodale Porenradienverteilung 
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mit Schwerpunkten bei Porendurchmessern dP ~ 0,64, ~ 0,82 und ~ 1,1 nm (Abb. 23). Die 
Analyse der Oberflächenanteile bezogen auf die Porenradien zeigt, dass der Kohlenstoff 
durch eine hohe mikroporöse Oberfläche dominiert wird und auch das Porenvolumen 
















































































































































Abb. 23: N2-Tiefdruckphysisorption des Referenzkohlenstoffs YP-50F mit b. korrespondierender 
Porengrößenverteilung (aus QSDFT-Anpassung ermittelt) gemessen bei T = -196 °C 
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Die Strukturuntersuchung mit Hilfe von Raman-Schwingungsspektroskopie zeigt einen 
Kohlenstoff mit einem Verhältnis von ID/IG = 1,67 ± 0,05, der weder rein sp
2- noch sp3-
hybridisiert ist (Abb. 24). Die Bande im Wellenzahlbereich 2500 – 2800 cm-1 ist ein klares 
Indiz für die Anwesenheit sp2-hybridisierten Kohlenstoffs wie er bei Graphen oder Graphit 
auftritt und wird entsprechend dem Vorschlag von Ferrari im Folgenden als 2D-Bande 
bezeichnet [259]. Allerdings lässt das Fehlen einer klaren Abgrenzung dieser Raman-Bande 
zweiter Ordnung gegenüber anderen Signalen derselben Ordnung im Bereich von 2400 – 
3200 cm-1 darauf schließen, dass der Kohlenstoff nicht nur nanokristalline graphitische 
Bereiche, sondern auch amorphe Anteile besitzt [258]. Die thermische Analyse der Aktivkohle 
mittels Oxidation in einem Strom aus synthetischer Luft zeigt, dass der Kohlenstoff ab einer 
Temperatur von 470 °C verbrennt (Abb. 25). Die Umsetzung des Materials ist bei 760 °C 
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vollständig abgeschlossen und ein Verbrennungsrückstand von 1,9 Gew.-% bleibt zurück. 
Anhand der Betrachtung der Massenänderung über die Zeit (DTG) und Untersuchungen zur 
thermischen Stabilität unterschiedlicher Kohlenstoffe, welche durch Soares et al. 
durchgeführt wurden [265], kann von einem mehrstufigen Verbrennungsprozess ausgegangen 
werden. Der amorphe Anteil der Aktivkohle wird hauptsächlich bis 670 °C zersetzt, während 
bei höheren Temperaturen die stabileren graphitischen Strukturen oxidiert werden. 
 































Abb. 24: Raman-Messung von Aktivkohle YP-50F bei einer Anregungswellenlänge λ = 514,5 nm 
 












































































































Abb. 25: a. Thermograviemtrische Analyse und Differenzthermoanalyse der Referenzkohle YP-50F 
mit b. zugehöriger erster Ableitung des Masseverlustes nach der Zeit (DTG) (Heizrate 5 °C min-1) 
 
Die Wahl eines geeigneten Messsystems zur elektrochemischen Charakterisierung der in der 
vorliegenden Arbeit synthetisierten Materialien wurde mit Hilfe des Referenzkohlenstoffs 
YP-50F durchgeführt. Die Evaluation erfolgte indem die Aktivkohle mit verschiedenen 
Techniken und Bindersystemen auf diverse Stromkollektoren aufgebracht und als 
elektrochemischer Doppelschichtkondensator (EDLC) charakterisiert wurde. 
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Im folgenden Abschnitt soll genauer auf die Herstellung der unterschiedlichen 
Elektrodensysteme eingegangen und deren Einfluss auf die Ergebnisse der elektrochemischen 
Eigenschaften dargelegt werden. Als Stromkollektoren für die diversen Systeme werden 
kommerziell erhältliche Aluminiumfolien eingesetzt, welche entweder unbehandelt oder mit 
einer Kohlenstoffschicht modifiziert sind. Die modifizierte Al-Folie ist ein Produkt der Firma 
Exopack Advanced Coatings (UK), welche mit einem graphitischen Kohlenstoff beschichtet 
ist. Die Kohlenstoffschicht soll eine vermittelnde Funktion beim Ladungstransfer zwischen 
Elektrodenmaterial und Trägermaterial ausüben [266]. Je nach Auftragungsart der 
Elektrodenschicht auf den Stromabnehmer werden kompakte Folien oder Folien aus 
Streckmetall verwendet. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der genutzten 





Abb. 26: REM-Aufnahmen von a. Al-Stromkollektor, b. kommerziellem Stromkollektor Exopack (Al-
Folie mit graphitischem Kohlenstoff beschichtet), c. und d. mit graphitischem Kohlenstoff 
beschichtetes Streckaluminium 
 
 Die Auftragung der Elektrodenschichten auf den Stromabnehmer kann durch 2 
unterschiedliche Verfahren erfolgen: 
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1. Eine feuchte Prozessierung, bei welcher das Aktivmaterial in einer wässrigen 
Mischung der Bindemittel dispergiert wird. Die Suspension wird nach 
Homogenisierung in einer Kugelmühle (Leistung 30 W) durch Rakeltechnik auf den 
Stromkollektor aufgetragen. Die Trocknung der feuchten Elektrode erfolgt bei 
Raumtemperatur, wobei das Aktivmaterial einen kompakten Film auf dem Kollektor 
bildet (Abb. 27a). 
2. Eine trockene Prozessierung, in welcher das Aktivmaterial mit einem Leitruß (Carbon 
Black, CB) und dem Binder bei Temperaturen um 100 °C im Mörser verrieben wird. 
Durch diesen Prozess wird das als Bindemittel genutzte Polytetrafluorethylen (PTFE) 
fibrillisiert. Dies führt zur Vernetzung der Komponenten. Anschließend kann die 




Abb. 27: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Elektrodenschichten erzeugt durch a. feuchte 
und b. trockene Prozessierung 
 
Durch die Kombination der unterschiedlichen Auftragungsarten auf die diversen 
Stromkollektoren sind 4 Elektrodensysteme für die Evaluation eines geeigneten Messsytems 
hergestellt worden: 
I. Eine trocken prozessierte Elektrodenschicht aus 90 Gew.-% YP-50F, 5 Gew.-% 
Binder (PTFE) und 5 Gew.-% Leitadditiv (CB) verpresst mit einer unbehandelten 
Al-Folie. 
II. Eine trocken prozessierte Elektrodenschicht aus 90 Gew.-% YP-50F, 5 Gew.-% 
PTFE und 5 Gew.-% CB aufgetragen auf einer kohlenstoffbeschichteten Al-Folie. 
III. Eine trocken prozessierte Elektrodenschicht bestehend aus 90 Gew.-% YP-50F, 5 
Gew.-% Leitadditiv (CB) und 5 Gew.-% Binder (PTFE) kombinert mit einer 
kohlenstoffbeschichteten Streckaluminiumfolie. 
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IV. Eine feucht prozessierte Elektrode bestehend aus 90 Gew.-% Aktivkohle (YP-
50F), 5 Gew.-% NaCMC und 5 Gew.-% PTFE aufgetragen auf eine 
kohlenstoffbeschichtete Al-Folie mittels Rakeltechnik. Die Schichtdicke der 
feuchten Schicht beträgt 150 µm und verringert sich während des 
Trocknungsprozesses auf 70 µm. 
 
Das als Leitruß eingesetzte Carbon Black wurde ebenfalls umfassend charakterisiert. Hierbei 
handelt es sich um einen unporösen Kohlenstoff mit einer spezifischen Oberfläche von 64 m2 
g-1, der eine Stickstoffphysisorptionsisotherme vom Typ III ausbildet (Abb. 28). Die mittlere 
Partikelgröße dieses Acetylenrußes wird vom Hersteller mit einem durchschnittlichen 
Durchmesser von 42 nm angegeben. Die Analyse des Kohlenstoffs mittels Raman-
Spektroskopie zeigt die Dominanz eines graphitischen Systems (Abb. 29). Das Spektrum ist 
gekennzeichnet durch intensive Banden der D-, G- und 2D-Schwingungsmode und besitzt ein 
ID/IG-Verhältnis von 0,96 ± 0,07. Ein intensives 2D-Signal sowie ein geringes ID/IG-
Verhältnis ist spezifisch für Kohlenstoffe mit einem hohen Anteil an graphitischen Domänen 
[259]. Das Intensitätsverhältnis zwischen G- und 2D-Bande liegt mit ~1 zwischen dem 
Verhältnis für Graphit (IG/I2D ~ 2) und Graphen (IG/I2D ~ 0,25) 
[267].  
 







































































Abb. 28: N2-Physisorptionsisotherme gemessen 
bei T = -196 °C 
Abb. 29: Raman-Spektrum erhalten bei einer 
Anregungswellenlänge von 514,5 nm 
 
Eine Untersuchung des Kohlenstoffs bezogen auf die thermische Stabilität in synthetischer 
Luft unterstützt die Beobachtungen der Raman-Analyse (Abb. 30). Es zeigt sich eine 
vollständige Verbrennung des Rußes, wobei die Oxidation im Bereich 600 – 820 °C 
stattfindet. Die geringe Partikelgröße, der hohe Anteil an graphitischem Kohlenstoff und die 
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hohe Reinheit sind Voraussetzungen für den Einsatz des Carbon Blacks als Leitfähigkeitsruß 
in den Elektrodenschichten. 
 









































































































Abb. 30: a. TG- und DTA-Kurve und b. DTG-Kurve erhalten durch Verbrennung von Carbon Black in 
synthetischer Luft (Heizrate 5 °C min-1) 
 
Die Charakterisierung der Elektrodensysteme erfolgt in einer Swagelok®-Zelle nach 
Abbildung 21 im symmetrischen Aufbau mit einer 1 M TEABF4-Lösung in Acetonitril. Die 
beiden gegenüberliegenden Elektroden werden durch eine poröse Polypropylen-Membran 
(Celgard® 2500) mit einer Schichtdicke von 25 µm räumlich voneinander getrennt (Abb. 31).  
 
 
Abb. 31: REM-Aufnahme des Polypropylen-Separators Celgard® 2500 (Zur Verbesserung der 
Signalintensität ist die Polymermembran mit einem Goldfilm besputtert.) 
 
Ergebnisse der Systemtests sind in Abbildung 32 und 33 vergleichend zusammengefasst. Es 
ist zu erkennen, dass die Prozessierung des Elektrodenmaterials einen erheblichen Einfluss 
auf die Resultate der elektrochemischen Messungen hat. So zeigen die 
zyklovoltammetrischen Messungen eine zunehmende Idealisierung der Stromantwort mit der 
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Optimierung des Systems (Abb. 32). In Verbindung mit impedanzspektroskopischen 
Ergebnissen über die auftretenden Widerstände im System ist eine umfassende Analyse 
möglich (Abb. 33). Alle Elektrodensysteme sind bei der Abtragung des imaginären (-ZI) 
gegen den realen (ZR) Widerstandsanteil durch einen Halbkreis bei hohen Frequenzen und 
eine nahezu senkrechte Gerade bei niedrigen Frequenzen gekennzeichnet [268,269]. Der 
Halbkreis wird durch Systemeigenschaften wie dem Kontaktwiderstand zwischen Elektrode 
und Stromkollektor und dem Widerstand innerhalb der Elektrode dominiert [270]. Diese beiden 
Werte werden im Widerstand des Ladungsdurchtritts Rct vereint. Der Elektrolytwiderstand RS 
kann als Achsenabschnitt zwischen dem Nullpunkt und dem ersten Schnittpunkt des vorher 
erwähnten Halbkreises an der x-Achse abgelesen werden und beschreibt allgemein den 
Widerstand der Ionen in der Elektrolytlösung [268,271]. Die Kombination von RS und Rct führt 


































































Abb. 32: Zyklovoltammogramme mit einer Vorschubspannung von 100 mV s-1 von I. trocken 
prozessierter Elektrode auf Al-Folie, II. trocken prozessierter Elektrode auf kohlenstoffbeschichteter 
Al-Folie, III. trocken prozessierter Elektrode auf kohlenstoffbeschichtetem Streckaluminium und IV. 
feucht prozessierter Elektrode auf kohlenstoffbeschichteter Al-Folie 
 
Die aus den dargestellten Nyquist-Diagrammen ermittelten Widerstandswerte in Tabelle 7 
werden über eine Simulation der Systeme im Frequenzbereich 5 – 50000 Hz erhalten. Das 
Modell für die Berechnung beruht auf einem modifizierten Ersatzschaltkreis nach Randles, 
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welcher einen einfachen Ladungstransfervorgang in Verbindung mit Elektrolytdiffusion zur 
Elektrodenoberfläche beschreibt (Abb. 14, Kap. 3.1.3). Die Modifikation erfolgt durch den 
Ersatz des Kondensatorelements (Cdl) durch ein konstantes Phasenelement (engl. constant 
phase element, CPE). Diese Komponente wird zur Simulation des Frequenzverhaltens einer 
porösen Elektrode abweichend vom idealen Doppelschichtkondensator verwendet. 
Ausgehend von der Annahme, dass die Präparation der Elektrodenschichten in den Systemen 
I-III konstant verläuft basieren Unterschiede in den elektrochemischen Eigenschaften auf den 
























































Abb. 33: Nyquist-Diagramm der untersuchten Systeme von I. trockener Elektrodenpräparation auf 
unbehandelter Al-Folie, II. trockener Elektrodenpräparation auf C-beschichteter Al-Folie, III. 
trockener Prozessierung der Elektrode auf kohlenstoffbeschichtetem Streckaluminium und IV. 
feuchter Elektrodenpräparation auf kohlenstoffbeschichteter Al-Folie 
 
System I lässt einen hohen Widerstand für den Ladungsübertritt (Rct) erkennen. Der daraus 
resultierende Zellwiderstand äußert sich in einer starken Abflachung der CV-Kurve bei hohen 
Vorschubspannungen (Abb. 32 I. und 33 I.) [133]. Der Widerstand kann dadurch erklärt 
werden, dass die trocken hergestellte Elektrode auf eine unbehandelte Aluminiumfolie, als 
Stromkollektor, aufgetragen wurde. Aluminium selbst neigt dazu, eine passivierende Al2O3-
Schicht auszubilden, welche den Ladungsdurchtritt hemmt. Das System vom Typ II erfährt 
durch den Einsatz eines kohlenstoffbeschichteten Stromkollektors eine Verringerung des 
Ergebnisse und Diskussion 
 
 
- 68 - 
Ladungsdurchtrittswiderstands und somit eine verbesserte Kurvenform in der 
Zyklovoltammetrie (Abb. 32 II. und 33 II.). Die Nutzung eines porösen Kollektors in Form 
eines mit Kohlenstoff beschichteten Streckaluminiumnetzes führt zur weiteren Verringerung 
der Widerstände im System III und somit zu einem nahezu idealen EDLC-Verhalten für 
zyklovoltammetrische Messungen bei einer Vorschubspannung von 100 mV s-1 (Abb. 32 III.). 
Diese Optimierung beruht auf dem guten Ladungsdurchtritt zwischen Stromkollektor und 
Aktivmaterial durch die vermittelnde Kohlenstoffschicht und auf eine Verbesserung der 
Elektrolytdiffusion in der Elektrodenschicht durch Verwendung eines porösen 
Stromkollektors (Abb. 33 III.). Der Elektrolyt kann die Elektrodenschicht vollständig 
durchdringen und sowohl von der Vorder-, als auch der Rückseite an das Aktivmaterial 
gelangen. Der geringe Widerstand für den Ladungstransfer kann weiterhin damit erklärt 
werden, dass im Verlauf der Prozessierung das Leitadditiv Carbon Black ein leitfähiges 
Netzwerk zwischen den Partikeln der Aktivkomponente YP-50F ausbildet [272]. 
 
Tab. 7: Ermittelte Einzelwiderstände für den Elektrolyten (RS), den Ladungstransfer (Rct) und 
















Beim Vergleich der trockenen Elektrodenprozessierung (System II) mit der feuchten 
Herstellungsmethode (System IV) zeigt sich ebenfalls eine Verringerung des Zellwiderstands, 
welche hauptsächlich auf einem besseren Durchtrittswiderstand zurückzuführen ist (Abb. 33 
IV.). Dieser Effekt kann mit den unterschiedlichen Verarbeitungsschritten begründet werden. 
Die trockene Herstellung der Elektrodenschicht erfolgt mittels Mörsern des Gemenges, 
während die feuchte Prozessierung mit Hilfe einer Kugelmühle ausgeführt wird. 
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der beiden Schichten offenbaren für das 
System IV eine kompakte Elektrodenfläche mit Partikelgrößen unterhalb von 2 µm (Abb. 
27a), während die trockene Prozessierung bis zu 15 µm große Aktivkohlepartikel in der 
Schicht zur Folge hat (Abb. 27b). Während des Trocknungsprozesses der feucht 
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aufgetragenen Elektrodenschicht scheint eine bessere Anbindung der kleineren 
Elektrodenpartikel an den Stromkollektor stattzufinden und somit eine verbesserte 
Kontaktierung gegenüber dem Elektrodensystem II, welches einen identischen 
Stromabnehmer verwendet. 
Allerdings muss erwähnt werden, dass die beim Rakeln eingestellte Schichtdicke der 
aufgetragenen Paste während der Trocknung um bis zu 60% auf 70 µm schrumpft. Die 
Verdampfung des Lösungsmittels, welches zum Auftragen der Aktivkomponente benutzt 
wird, erschwert die gezielte Einstellung einer bestimmten Schichthöhe auf dem 
Stromabnehmer. Des Weiteren ist die Dichte der getrockneten Elektrodenschicht mit 0,062 g 
cm-3 um eine Größenordnung kleiner als für die freistehenden Elektroden mit ~ 0,5 g cm-3, 
deren Schichthöhe durchschnittlich 130 µm beträgt. 
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Abb. 34: Verlauf der spez. Kapazität über den spezifischen Entladestrom für System III und System 
IV (Volle Symbole bezeichnen spezifische Charakteristika bezogen auf die Elektrodenmasse, leere 
Symbole zeigen spezifische Charakteristika bezogen auf Aktivmasse.) 
 
Die geringere Schichthöhe, welche bei der Verarbeitung des Aktivmaterials mittels 
Lösungsmittel erreicht werden kann, in Kombination mit der geringen Dichte führt ebenfalls 
zu einem sehr viel geringeren Gewichtsanteil der Aktivkomponente am gesamten 
Elektrodensystem. Die feuchte Prozessierung führt zu einem Masseanteil von bis zu 15 Gew.-
% für das Aktivmaterial, während die trockene Prozessierung bis zu 60 Gew.-% ermöglicht. 
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Wie in Abbildung 34 dargestellt verringert dieser Umstand die spezifische Kapazität des 
Systems bezogen auf die Gesamtmasse der Elektrode beträchtlich für das feucht erstellte 
System. Beim Versuch, den Aktivkomponentenanteil durch die Beschichtung zu erhöhen, 
kam es wiederholt zu Inhomogenitäten bei der Elektrodenprozessierung (Abb. 35c). Dies 
beruht auf der Tatsache, dass das Verhältnis von Lösungsmittel zu Feststoff sehr empfindlich 
auf Veränderungen reagiert. So ändern sich Beschichtungseigenschaften der Dispersion, wie 
Viskosität oder das Trocknungsverhalten, wenn das Feststoff/Lösungsmittel-Verhältnis 
geändert wird. Des Weitern müssen spezifische Parameter für den zusätzlichen 
Trocknungsprozess eingestellt werden, welche nach Änderung des Feststoff/Lösungsmittel-
Verhältnisses erneut evaluiert werden müssen, um ein Aufreißen und eine Rissbildung 





Abb. 35: a. Trocken prozessierte, flexible Elektrodenschicht, b. Rundelektroden mit einem 
Durchmesser von 10 mm (Vorder- und Rückseite) und c. feucht prozessierte Elektrodenschicht auf 
kohlenstoffbeschichteter Al-Folie 
 
Resultierend aus den vorgestellten Ergebnissen wurde entschieden, für die weitere Arbeit die 
trockene Prozessierung der Elektrodenmaterialien in Kombination mit dem 
kohlenstoffbeschichteten Streckaluminiumkollektor zu verfolgen (System III). Ein weiterer 
Faktor, der für die trockene Prozessierung spricht, ist, dass die porösen Eigenschaften des 
Aktivmaterials nahezu unverändert bleiben. Die in Abbildung 36 und Tabelle 6 angegeben 
Daten beziehen sich hierbei auf die Masse des Referenzsystems YP-50F in der Elektrode. Ein 
Vergleich der ermittelten Porenradienverteilung der Aktivkomponente im Elektrodensystem 
mit der reinen Aktivkohle, wie er in Abb. 36b dargestellt ist, zeigt, dass die ursprüngliche 
Verteilung bestehen bleibt. Die spezifische Oberfläche der Elektrode verringert sich auf 1125 
m2 g-1, wenn die übrigen Komponenten der freistehenden Schicht in die Betrachtung mit 
einbezogen werden. Der Leitruß und das Bindemittel können im Vergleich zur Aktivkohle als 
unporös angesehen werden.  
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Abb. 36: a. Stickstoffphysisorption der trocken prozessierten Elektrode YP-50F mit 5 Gew.-% PTFE 
und 5 Gew.-% CB und b. aus QSDFT berechnete Porenradienverteilung (Der blaue Graph beschreibt 
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5.2 Poröse Kohlenstoffmaterialien aus Polyphenylsilsesquioxan 
 
5.2.1 Das Polyphenylsilsesquioxan 
 
Die Vorläuferverbindung für den aus einer Keramik abgeleiteten Kohlenstoff wurde nach 
einer Synthesevorschrift von Liu et al. hergestellt [273]. Die Hydrolyse von Alkylsilanen zu 
den entsprechenden (Poly-)Silsesquioxanen ist literaturbekannt und erfolgte schon in diversen 
Variationen [220,274,275]. Der Präkursor, hier Phenyltrimethoxysilan, wird dabei unter sauren 
Bedingungen (pH-Wert ~ 2) hydrolysiert, um ein klares Sol zu erzeugen. Durch die 
Hydrolyse werden die Methoxygruppen am Silizium in reaktivere Silanol-Gruppen 
umgewandelt, um später in einem basisch-katalysierten Schritt miteinander zu reagieren [276]. 
Die Kondensation der Silanol-Gruppen wird bei einem pH-Wert von 2 und darunter 
unterdrückt, da dies im Bereich der vollständigen Neutralität der Ladungsdichte des (Organo-) 
Silikas liegt. Die Erhöhung des pH-Wertes durch Zugabe von Natriumhydroxid (NaOH) führt 
zur Kondensation und zur Bildung eines sauerstoffverbrückten Siliziumnetzwerkes unter 
Verbrauch der Silanol-Gruppen [277]. Das erhaltene Netzwerk zeigt nach Reinigung und 
Trocknung in N2-Physisorptionsmessungen ein kompaktes Material mit einer geringen 
äußeren Oberfläche (Abb. 37).  
 










































Abb. 37: N2-Physisorption vom PhTMS-Xerogel bei T = -196 °C 
 
Untersuchungen mittels eines Rasterelektronenmikroskops zeigen die Bildung von 
sphärischen Partikeln mit Durchmessern um die 2 µm (Abb. 38a.). Diese Kugeln lagern sich 
zu größeren Aggregaten mit mehreren hunderten Mikrometern Durchmesser zusammen (Abb. 
38b). Die Formierung dieser größeren Aggregate kann durch den Produktionsprozess mittels 
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Säure-Base-katalysierter Kondensation erklärt werden [278,279]. So wurde durch Takahashi et 
al. beschrieben, dass es bei der Hydrolyse von Organosilanen zu Änderungen der 
Partikelgröße kommen kann, indem die Konzentration der Vorläuferverbindung in der 
wässrigen Lösung variiert wird [280,281]. 
Es lässt sich logisch erklären, dass bei höheren Ausgangskonzentrationen des 
Phenyltrimethoxysilans mehr reaktive Zentren pro Volumeneinheit in der Lösung vorliegen, 
als bei niedriger konzentrierten Lösungen. Wird nun die Kondensation eingeleitet, ist die 
Dichte an Keimzellen höher und es kommt zur Koaleszenz der sich bildenden kugelförmigen 




Abb. 38: REM-Aufnahme von a. sphärischen und b. aggregierten PhTMS-Xerogel-Partikeln (für 
bessere Leitfähigkeit wurde das Xerogel mit Au besputtert) 
 
Die Phenylfunktionalität am Silizium bleibt vom gesamten Hydrolyse- und 
Kondensationsprozess unbeeinflusst, wie aus der Festkörper-NMR-Messung des gereinigten 
und getrockneten PhTMS-Gels ersichtlich ist. Das 13C-CP-MAS-NMR-Spektrum vom 
Xerogel zeigt nur ein komplexes Signal bei einer chemischen Verschiebung von 131 ppm, 
was typisch für die Anwesenheit von aromatischem Kohlenstoff im System ist (Abb. 39a) [282–
284]. Weiterhin ist im 29Si-MAS-Spektrum nur das Signal für die SiCO3/2-Gruppe bei einer 
chemischen Verschiebung von -80 ppm zu erkennen (Abb. 39b). Deshalb ist davon 
auszugehen, dass das PhTMS-Gel aus einem Phenyl-funkionalisierten Silikatgerüst besteht. 
Es kann von einer vollständigen Vernetzung ausgegangen werden, da keine Signale für 
Silanolgruppen im 29Si-Spektrum und kein eindeutiges Signal für OH-Funktionalitäten im 1H-
Spektrum (Einsatz in Abb. 39a) anwesend sind [282]. Das einzig erkennbare Signal im 1H-
Spektrum ist ein breites, intensives Signal mit einem Maximum bei einer chemischen 
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Abb. 39: a. 13C-CP-MAS- und b. 29Si-MAS-Festkörper-NMR-Spektrum des PhTMS-Xerogels (Einsatz 
in Abb. 39a zeigt 1H-NMR-Spektrum des Xerogels.) 
 
Zur weiteren Strukturaufklärung wurden ebenfalls IR-Messungen am PhTMS-
Ausgangsmonomer und dem Xerogel durchgeführt (Abb. 40). Beide Infrarotspektren sind 
charakterisiert durch die CH-Streckschwingungen (3100 – 2800 cm-1), die CC-
Streckschwingungen (1600 – 1400 cm-1), die CH-Deformationsschwingungen (1200 – 1000 
cm-1) und weitere CH-Schwingungen im Fingerprintbereich von 800 – 650 cm-1 für die 
Phenylgruppe [285]. Das Xerogel zeigt ebenfalls ein breites Signal im Bereich von 3600 – 3100 
cm-1 für die Anwesenheit von OH-Funktionalitäten im Gel. Dies kann auf die Adsorption von 
Feuchtigkeit aus der Atmosphäre zurückgeführt werden, da das Gel unter atmosphärischen 
Bedingungen gelagert wurde und keine weiteren Hinweise für eine unvollständige 
Vernetzung vorhanden sind. Des Weiteren ist davon auszugehen, dass die intensive Bande bei 
1120 cm-1 bzw. dessen Schulter bei 1015 cm-1 durch Si-O-Si- bzw. Si-O-C-
Streckschwingungen verursacht wird [226]. Diese überdecken die CH-
Deformationsschwingungen des Phenylrings in diesem Bereich.  
Brown et al. schlossen unter Anderem aus der Lage und Form der Schwingungen des 
Siloxangerüsts auf die Struktur des gebildeten Xerogels [286,287]. So postulierten sie die 
Formierung einer leiterförmigen Struktur wie in Abb. 41. Doch eine endgültig vorherrschende 
Strukturform ist weiterhin umstritten, so dass man heutzutage von einer Mischung 
verschiedener Struktureinheiten, wie polyzyklischen Käfigen und Schichten, im 
Polyphenylsilsesquioxan ausgeht [288–290].  
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Abb. 40: Infrarotspektrum vom Edukt Phenyltrimethoxysilan und korrespondierendem Xerogel 
 
Geht man von der theoretischen Struktur des vollständig vernetzten Xerogels aus, erhält man 
die theoretische Formel SiO1,5C6H5. Diese Formel kann für die spätere Betrachtung 
vereinfacht werden zur Siliziumoxykarbid-Grundstruktur SiO1,5C6. Wird diese Formel mit 
den Ergebnissen der Elementaranalyse der SiOC-Vorläuferverbindung aus Tabelle 8 




























Abb. 41: Leiterstruktur von PhTMS-Xerogel postuliert durch Brown et al. 
 
Tabelle 8: Resultate der Elementaranalyse nach Aufschluss und Masseverlust nach thermischer 
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Die abweichenden Werte der Elementaranalyse können auf den aggressiven Aufschluss des 
Xerogels mittels einer Mischung aus konzentrierter Salzsäure (HCl konz.) / Salpetersäure 
(HNO3 konz.) / Flusssäure (HF konz.) im Volumenverhältnis von 3/1/1 zurückgeführt werden. 
Das Netzwerk aus Silizium, Sauerstoff und Kohlenstoff wird in einer Mikrowellenbehandlung 
bei 190 °C aufgebrochen. Bei diesem Verfahren kann es durch das Einwirken von HF zur 
Entstehung von flüchtigem SiF4 kommen, was den Anteil an detektierbarem Silizium in der 
Verbindung verringert. Ein Vergleich des theoretischen Siliziumgehalts von 21,7 Gew.-% in 
der idealisierten Struktur SiO1,5C6H5 mit dem Ergebnis des Verbrennungsrückstands der 
thermischen Analyse des Xerogels liefert eine zufriedenstellende Übereinstimmung (Tab. 8). 
Ausgehend von einer vollständigen Oxidation des Netzwerkes zu SiO2 kann ein Si-Anteil von 
23,7 Gew.-% ermittelt werden. Die Verbrennung des PhTMS-Xerogels in synthetischer Luft 
zeigt, dass die Oxidation des Polyphenylsilsesquioxans im Bereich von 380 – 800 °C unter 
Bildung eines komplexen Verbrennungssignals abläuft (Abb. 42). 
 

























































































Abb. 42: a. TG- und DTA- und b. DTG-Kurven von thermischer Oxidation von PhTMS-Xerogel mit 
einer Heizrate von 5 °C min-1 
 
Eine weitere Auswertung der Festkörper-NMR-Messungen liefert ebenfalls Einblicke in die 
Zusammensetzung des Xerogels. Aus den gemessenen Kernresonanzspektren der 29Si-Kerne 
kann über den Vergleich der Anteile der einzelnen Signale im Spektrum die theoretische 
Zusammensetzung der Struktur nach Gleichung 21 ermittelt werden: 








Dabei wird unter der Annahme, dass der Sauerstoff und der Kohlenstoff nur Bindungen zum 
Silizium eingehen, das Verhältnis vom Sauerstoff zum Silizium (O/Si) berechnet. In dieser 
Arbeit erfolgt dies unter Nutzung einer Gaussfunktion für die Berechnung der Integrale der 
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einzelnen Signale (F(SiOxC4-x)). Der Anteil an Kohlenstoff, welcher in dem SiOC-Netzwerk 










Für die vorliegende Messung des Polyphenylsilsesquioxans aus Abb. 35b ergibt sich damit 
eine theoretische Formel von SiO1,5C0,25 und unter Berücksichtigung der theoretischen 
Zusammensetzung kann somit die Formel um den freien Kohlenstoff erweitert werden zu 
SiO1,5C0,25 + 5,75 Cfrei. Dieser freie Kohlenstoff hat einen entscheidenden Einfluss auf die 
späteren Eigenschaften der Siliziumoxykarbide bzw. der Siliziumoxykarbid-abgeleiteten 
Kohlenstoffe. 
 
5.2.2 Siliziumoxykarbidische Keramiken aus Polysilsesquioxan 
 
Die Überführung des Xerogels im Inertgasstrom in ein Siliziumoxykarbid (SiOC) verläuft 
problemlos und resultiert in schwarzen teilweise glänzenden Keramiken. Untersuchungen von 
Liu et al. zeigen die Möglichkeit der Bildung von SiOC-Keramiken mit Oberflächen von bis 
zu 800 m2 g-1 in Abhängigkeit von der Pyrolysetemperatur [273]. Eigene Untersuchungen der 
Porosität der SiOC-PDCs aus reinen PhTMS-Xerogelen bei unterschiedlichen 
Pyrolysetemperaturen konnten diese Beobachtungen nur teilweise stützen.  
Oberflächenbestimmungen mittels N2-Adsorption bei -196 °C konnten nur für die Keramik, 
welche bei einer Temperatur von 700 °C pyrolysiert wurde (SiOC-1), eine gewisse Porosität 
nachweisen, welche zu einer spezifischen Oberfläche von 412 m2 g-1 führt. Wie in Abbildung 
43 zu sehen ist, wird für das Material SiOC-1 eine Typ-I Isotherme erhalten. Dieser 
Isothermentyp ist charakteristisch für mikroporöse Materialien. 
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Abb. 43: Stickstoffphysisorption der Siliziumoxykarbid-Keramiken, welche über Pyrolyse bei a. 700 
°C (SiOC-1), b. 1000 °C (SiOC-2), c. 1300 °C (SiOC-3) und 1500 °C (SiOC-4) synthetisiert wurden 
 
Während höhere Temperaturen das mikroporöse System scheinbar zum Kollabieren bringen 
und unporöse Keramiken zur Folge haben. Eine Theorie zur Verringerung der spezifischen 
Oberfläche, die postuliert werden kann, beruht auf der vermehrten Bildung von freiem 
Kohlenstoff bei steigenden Pyrolysetemperaturen. Dieser amorphe Kohlenstoff kann zur 
Verstopfung der gebildeten Porenstruktur führen und somit die spezifische Oberfläche 
verringern. Der leichte Anstieg in der spezifischen Oberfläche für die Keramik, welche bei 
der höchsten Temperatur (1500 °C) pyrolysiert wurde, kann durch den Verbrauch des 
blockierenden freien Kohlenstoffs über die karbothermische Reduktion des Silikanetzwerkes 
erklärt werden [291]. 
2 SiO1,5C6 (s) 2 SiC (s) 3 CO (g) 7 C (s)+ +  
Wie aus den rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen zu erkennen ist, bleibt die 
makroskopische Morphologie des Gels erhalten (Abb. 44). Es sind sowohl kleine sphärische 
Partikel, als auch größere Agglomerate in den Siliziumoxykarbiden zu erkennen. 
Alle organosilikatischen Xerogele färben sich während der Pyrolyse im Inertgasstrom 
schwarz, was die Bildung freien Kohlenstoffs (elementar oder polyaromatisch) vermuten 
lässt. Die Entstehung dieses Nebenproduktes ist typisch für die Pyrolyse von 
Polysilsesquioxanen zu Siliziumoxykarbiden und hat diesen Materialien auch den Beinamen 
„Schwarzes Glas“ eingebracht [282,292]. 
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Abb. 44: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme von den Keramiken a. SiOC-1, b. SiOC-2, c. 
SiOC-3 und d. SiOC-4 
 
Zur weiteren Beurteilung des Pyrolyseverhaltens der PhTMS-Gele werden 
Kernmagnetresonanzmessungen der Keramiken herangezogen. Diese zeigen für den 29Si-Kern 
eine Umwandlung und Neuordnung des Sauerstoff-Silizium-Netzwerkes mit steigenden 
Temperaturen (Abb. 45). Diese Neuordnungen finden ab einer Temperatur von 500 °C statt 
und sind begleitet durch radikalische Mechanismen, wie in Abb. 46 beschrieben [291]. 
Bei einer Pyrolysetemperatur von 700 °C ist das SiCO3/2-Signal (-77 ppm) für das 
kohlenstoffhaltige Silikatgerüst vorherrschend. Durch die beginnende Neuordnung des 
Netzwerkes bilden sich erste Signale für SiC2O2/2 bei -40 ppm und SiO4/2 bei -105 ppm aus. 
Die Mineralisation des Netzwerkes schreitet mit Erhöhung der Pyrolysetemperatur voran und 
das Verhältnis der Signale untereinander ändert sich beständig. So zeigt die Probe SiOC-2, 
dass sich das Verhältnis der Signale zugunsten von SiO4/2 (-107 ppm) geändert hat, als 
vorherrschendes Signal. Während die Intensitäten der Signale SiCO3/2 (-74 ppm) und SiCO2/2 
(-37 ppm) abnehmen. Die eintretende Phasenseparation des Netzwerkes in eine 
Kohlenstoffstruktur und ein SiO2-Netzwerk scheint bei einer Temperatur von 1300 °C 
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vollständig zu sein, da nur noch das Signal für die Silizium-Sauerstoff-Tetraeder bei -109 
ppm vorhanden ist [293]. 
 




































Abb. 45: 29Si-MAS-NMR-Spektren der Keramiken, welche durch Pyrolyse bei 700 °C (SiOC-1), 1000 



































Abb. 46: (1) Austauschreaktion, welche zur Neuordnung des SiOC-Netzwerkes führt und (2) 
radikalischer Mechanismus, der zur Bildung von kohlenstoffreichen SiOC-Domänen führt nach [291] 
 
Im 29Si-Spektrum der Probe SiOC-4, welche bei 1500 °C pyrolysiert wurde, ist neben dem 
Signal der SiO4/2-Tetraeder ebenfalls ein schwaches Signal für SiC4-Gruppen erkennbar. 
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Diese Gruppen werden durch die karbothermische Reduktion des SiO2-Netzwerkes durch den 
freien Kohlenstoff bei Temperaturen ab 1400 °C gebildet [226]. 
Die 13C-Spektren der pyrolysierten Systeme untermauern die Theorie der Phasenseparation, 
da eine zunehmende Signalverbreiterung des Kohlenstoffsignals zu erkennen ist (Abb. 47) 
[294]. Dies deutet auf die Bildung einer Phase aus freiem, amorphem Kohlenstoff hin [292].  
 

































Abb. 47: 13C-CP-MAS-NMR-Spektren der SiOC-Keramiken 
 
Des Weiteren wird die Menge an 1H-Kernen mit zunehmender Pyrolysetemperatur verringert, 
was das Signal/Rausch-Verhältnis im gekreuzt polarisierten 13C-MAS-NMR verringert. Wie 
durch die Gleichungen 21 und 22 beschrieben, kann über den Vergleich der Anteile der 
einzelnen Signale im 29Si-Spektrum die theoretische Zusammensetzung der Struktur 
abgeschätzt werden. Die so erhaltenen Formeln (Tab. 9) unterscheiden sich von den durch die 
Elementaranalyse ermittelten Formeln teilweise erheblich (Tab. 10). Dies kann, wie beim 
Xerogel, auf Diskrepanzen in der Elementaranalyse zurückgeführt werden. Die komplexen 
keramischen Siliziumoxykarbide können nur unter extremen Bedingungen aufgeschlossen 
werden. Bei diesem Aufschlussverfahren kann es durch die Bildung von gasförmigem SiF4 
bei der Zersetzung von silikatischen Strukturen kommen. Nach der vorhergehenden 
Betrachtung der 29Si-Festkörper-NMR-Daten kann von der teilweisen Anwesenheit 
Ergebnisse und Diskussion 
 
 
- 82 - 
silikatischer Bindungen ausgegangen werden. Der Aufschluss dieser Strukturen kann zur 
Verfälschung der Elementaranalysenergebnisse führen [295–297]. 
 







































Ein weiterer Hinweis auf diesen Effekt kann durch das O/Si-Verhältnis erhalten werden. So 
sollte sich im Verlauf der Pyrolyse der kohlenstoffreichen SiOC-Netzwerke das Verhältnis 
von Sauerstoff zu Silizium gegenüber der Vorläuferverbindung erhöhen [298]. Betrachtet man 
allerdings die theoretischen Zusammensetzungen, welche aus den Elementaranalysen erhalten 
werden, so verringert sich dieses Verhältnis mit zunehmender Pyrolysetemperatur. 
 
Tab. 10: Zusammenfassung der SiOC-Elementaranalyse mit daraus resultierenden Summenformeln 
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Mit Sicherheit können aus den Elementaranalysen somit nur Aussagen über den 
Kohlenstoffgehalt in den Proben geschlossen werden. Hier ist zu bemerken, dass mit 
steigender Pyrolysetemperatur der Proben der Anteil an detektierbarem Kohlenstoff steigt von 
27,8 Gew.-% zu 43,6 Gew.-%. Dies kann wiederum auf die vermehrte Bildung einer freien 
Kohlenstoffphase zurückgeführt werden. Der Rückgang des detektierbaren Anteils an 
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Kohlenstoff bei SiOC-4 kann mit der teilweisen Bildung von Siliziumkarbid durch 
karbothermische Reduktion begründet werden. Werden die Ergebnisse der NMR-Analyse und 
Elementaranalyse kombiniert, können analog zum Xerogel Formeln für die Struktur postuliert 
werden, welche auch Auskunft über den freien Kohlenstoff in der Probe geben. So ergeben 
sich folgende Formeln: 
 
Probe Theoretische Formel 
SiOC-1 SiO1,65C0,18 + 2,2 Cfrei 
SiOC-2 SiO1,69C0,15 + 2,95 Cfrei 
SiOC-3 SiO1,92C0,04 + 3,55 Cfrei 
SiOC-4 SiO1,34C0,33 + 2,93 Cfrei 
 
Die Struktur der gebildeten Keramiken wurde ebenfalls mittels Schwingungsspektroskopie 
untersucht (Abb. 48). Die Analyse mittels FTIR zeigt die Anwesenheit der Si-O-Si-/Si-O-C-
Streckschwingung bei 1000 – 1050 cm-1, welche mit zunehmender Pyrolysetemperatur von 
Probe SiOC-1 zu SiOC-4 an Intensität abnimmt.  
 










































Abb. 48: Infrarotspektren der Keramiken SiOC-1 bis SiOC-4 
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Dieser Fakt kann in Verbindung mit den bisherigen Daten durch die zunehmende 
Umwandlung der SiOC-Struktur in ein SiO2-Netzwerk und eine freie Kohlenstoffphase 
erklärt werden. Die voranschreitende Mineralisation des Phenyl-funktionalisierten 
Netzwerkes führt zu einem hohen Anteil an freiem Kohlenstoff in der Struktur [299]. Dieser 
führt zur Verringerung der Signalintensität mit zunehmender Pyrolysetemperatur. Des 
Weiteren ist auffällig, dass der Sauerstoff in der Struktur entsprechend der Postulierung einer 
Siliziumoxykarbidstruktur nur Bindungen mit dem Silizium eingeht, da Schwingungssignale 
für sauerstoff-funktionalisierten Kohlenstoff (z.B. Carbonyl-/Carboxylgruppen) in den 
Infrarotspektren nicht auftreten [298]. Mit zunehmender Pyrolysetemperatur und damit mit dem 
Übergang vom Organosiloxan zur Keramik nimmt ebenfalls die Anzahl an Schwingungen 
organischer Strukturen ab. Die Zersetzung des Phenylrings scheint in Übereinstimmung mit 
Literaturangaben bei 700 °C weitestgehend abgeschlossen zu sein, da die typischen Signale 
für CH-Streck- und -Deformationsschwingungen beim Vergleich mit dem IR-Spektrum des 
Xerogels (Abb. 40) nicht mehr auftreten [226,282,285]. Die Kohlenstoffstrukturen in den 
pyrolysierten Netzwerken können mit Hilfe von Raman-Messungen untersucht werden. In 
Abb. 49 wurden für eine bessere Vergleichbarkeit der Raman-Analysen untereinander die 
relativen Signalintensitäten über die Wellenzahlen abgebildet.  
 













































Abb. 49: Ramanspektren der SiOC-Keramiken bei einer Anregungswellenlänge von 514,5 nm 
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Die Keramik, welche bei der niedrigsten Temperatur (700 °C) erzeugt wurde, ergibt kein 
auswertbares Spektrum, obwohl die schwarze Färbung der Keramik, die Elementaranalyse 
und das 13C-(CP-MAS-)NMR-Spektrum die Anwesenheit von Kohlenstoff bestätigen. Es ist 
nur ein massiver Fluoreszenzuntergrund in der Messung zu erkennen. Dieses Verhalten kann 
durch 2 verschiedene Effekte erklärt werden. Erstens, die Zersetzung der polymeren 
Vorläuferverbindung SiO1,5C6H5 und die Umstrukturierung des darin enthaltenen 
Kohlenstoffs bei niedrigen Temperaturen können zu einer hohen Anzahl an Defekten in Form 
von radikalischen und nicht abgesättigten Strukturen führen, welche zur Erzeugung eines 
Untergrunds während der Raman-Analyse führen [300]. Des Weiteren kann die beginnende 
Umordnung des SiOC-Netzwerkes zur Bildung von Kohlenstoffbereichen unterhalb einer 
detektierbaren Größe führen [292]. Allgemein wird für die Analyse von Kohlenstoffen mittels 
Raman-Messung eine Kohärenzlänge von 2,5 nm angenommen, um verwertbare Signale zu 
erzeugen. Mit zunehmender Temperatur wird das Netzwerk abgesättigt und die Größe der 
Kohlenstoffdomänen wächst an, so dass die aufgenommenen Spektren der übrigen Keramiken 
Signale im Bereich von 1330 – 1345 cm-1 und 1590 – 1600 cm-1 zeigen. Die Bande für die G-
Mode im Bereich von ~1590 cm-1 beweist die Anwesenheit von sp2-hybridisiertem 
Kohlenstoff, während die D-Mode Defekte im Kohlenstoffnetzwerk zeigt. Das relative 
flächengewichtete Intensitätsverhältnis der beiden Schwingungsmoden ID/IG nimmt mit 
zunehmender Pyrolysetemperatur ab (Abb. 50a). Dies zeigt wiederum eine zunehmende 


































































































































Abb. 50: a. Flächengewichtetes Intensitätsverhältnis der D- und G-Banden und b. Halbwertsbreiten 
der D- und G-Banden der verschiedenen Keramiken 
 
Dieser Umstand kann weiterhin durch die Betrachtung der Halbwertsbreiten der D- und G-
Signale der verschiedenen Proben bestätigt werden, da diese mit steigender 
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Synthesetemperatur einen abnehmenden Trend verzeichnen (Abb. 50b). Die Verschiebung der 
G-Bande zu höheren Wellenzahlen mit steigender Pyrolysetemperatur weist ebenfalls auf eine 
zunehmende Bildung von graphitischen Clustern hin [258]. Allerdings lässt das Erscheinen 
einer solch intensiven D-Bande im Spektrum zusammen mit einer G-Bande, die zu 
Wellenzahlen von 1600 cm-1 verschoben ist auf die Formierung von eher nanokristallinen 
graphitischen Bereichen schließen [226,259]. Die aufgenommenen Raman-Spektren liefern 
weiterhin keinen Hinweis auf die Anwesenheit von kristallinem SiC, welches sich bei 
höheren Pyrolysetemperaturen durch karbothermische Reduktion bilden kann. Hier sollte es 





Abb. 51: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen der Keramiken a. SiOC-1, b. SiOC-2, 
c. SiOC-3 und d. SiOC-4 
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Untersuchungen der Keramiken mittels Transmissionselektronenmikroskopie bekräftigen die 
Aussage der verstärkten Anwesenheit von graphitischen Bereichen in den Netzwerken mit 
steigender Pyrolysetemperatur (Abb. 51). In der Aufnahme der Probe SiOC-1 sind nur 
amorphe Strukturen zu erkennen. Während die Keramiken SiOC-2 bis SiOC-4, welche durch 
Pyrolyse bei 1000 – 1500 °C erzeugt wurden, geordnete Schichtstrukturen neben den 
amorphen Bereichen zeigen. Der Abstand dieser Schichten zueinander beträgt ~0,34 nm und 
entspricht somit dem Abstand von Graphenschichten im Graphit. 
Thermische Untersuchungen durch die Verbrennung der SiOCs in synthetischer Luft führen 
zu Restmassen von 61 – 67 Gew.-% (Abb. 52 und Tab. 10). Ausgehend von einer 
vollständigen Oxidation der PDC-Netzwerke zu SiO2 ergeben sich somit Si-Anteile von 28 – 
31 Gew.-% in den Proben.  
 

























































































































































































































































Abb. 52: Thermogravimetrie und Differenzthermoanalyse der SiOC-Keramiken synthetisiert durch 
Pyrolyse des Xerogles bei a. 700 °C (SiOC-1), b. 1000 °C (SiOC-2), c. 1300 °C (SiOC-3) und d. 1500 
°C (SiOC-4) 
 
Die Abnahme der Probenmasse kann in bestimmte Bereiche eingeteilt werden, wenn der 
Massenverlust (dm/dt) der kohlenstoffreichen Keramiken bei der Umsetzung im Bereich 25 – 
1400 °C betrachtet wird (Abb. 53 und Tab. 11). Beim Vergleich der Verbrennungssignale der 
unterschiedlichen Keramiken fällt besonders auf, dass der Bereich der stärksten 
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Massenabnahme mit steigender Pyrolysetemperatur kontinuierlich zu höheren 
Oxidationstemperaturen verschoben ist. So zeigt sich für die Keramik SiOC-1 der Hauptteil 
des Massenverlustes (35,4%) im Bereich von 400 – 810 °C, während für SiOC-4 dieser 
Bereich mit 34% bei 780 – 1250 °C liegt.Die Verschiebung der Oxidationssignale wird 
hauptsächlich verursacht durch die Anwesenheit von verschiedenen Kohlenstoffspezies mit 
unterschiedlicher thermischer Stabilität [265]. Die Beständigkeit der Kohlenstoffe in 

























































































































Abb. 53: Erste Ableitung der Massenabnahme nach der Zeit für SiOC a.-1, b. -2, c. -3 und d. -4 
 
Wie bei der Analyse der Raman-Untersuchung festgestellt wurde ist die Struktur der Keramik 
SiOC-1 stark defektbehaftet und somit reaktiv. Dies führt zur geringsten thermischen 
Stabilität der untersuchten Strukturen, so dass der freie Kohlenstoff und das oxykarbidische 
Netzwerk bei 810 °C vollständig oxidiert sind. Aufgrund der Neuordnung der Keramik und 
der zunehmenden Ordnung der Kohlenstoffspezies infolge der Mineralisation ist für SiOC-2 
kein scharfes Verbrennungssignal mehr erkennbar. Durch die Überlappung verschiedener 
Massenabnahmebereiche, welche eine leichte Stufenform der dm/dt-Kurve zur Folge haben, 
können mindestens zwei Oxidationsreaktionen angenommen werden. Der erste 
Massenverlust, zentriert um eine Temperatur von ~600 °C, erfolgt durch die Verbrennung des 
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freien, amorphen Kohlenstoffs, während das Signal bei höheren Temperaturen (~770 °C) der 
Umsetzung des teils geordneten Kohlenstoffs und des Kohlenstoffs im keramischen Netzwerk 
zugeordnet werden kann. Ausgehend von den Ergebnissen der NMR-Messungen können die 
Verbrennungssignale bei SiOC-3 und SiOC-4 maßgeblich auf die Oxidation einer thermisch 
beständigen Kohlenstoffphase zurückgeführt werden. Die stärkere Ausbildung einer Schulter 
in der dm/dt-Kurve in Abb. 53d kann mit der Oxidation des entstandenen Siliziumkarbids 
begründet werden. 
 





















Die Analyse der Keramiken mittels Röntgendiffraktommetrie zeigt die Bildung rein amorpher 
Netzwerke, welche ein breites Signal im Bereich zwischen 15 – 25 ° 2Θ ausbilden (Abb. 54). 
Erst ab Pyrolysetemperaturen von 1500 °C ist eine kristalline Phase zu erkennen, die bei der 
Analyse als Cristobalit ([27-605] SiO2) identifiziert werden kann. Dies ist eine kristalline 
SiO2-Hochtemperaturphase, welche bei der Hochtemperaturpyrolyse von Silsesquioxanen 
neben β-SiC beobachtet wird. Die Abwesenheit von Signalen für kristallines Siliziumkarbid 
kann damit erklärt werden, dass der freie Kohlenstoff im System das Wachstum von eventuell 
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vorhandenen SiC-Kristallen unterdrücken kann und somit kein verwertbares Signal erhalten 
wird [292].  
 



































Abb. 54: Röntgendiffraktogramm der synthetisierten Keramiken gemessen mit CuKα-Strahlung (λ = 
0,154 nm) 
 
Zusammenfassend können aus den Analysen der siliziumoxykarbidischen Keramiken 
folgende Strukturmodelle vorgeschlagen werden für die unterschiedlichen 
Pyrolysetemperaturen (Abb. 55): 
Niedrige Pyrolystemperaturen, welche erst zur Zersetzung der Phenyl-Funktionalität führen, 
hinterlassen ein amorphes SiOC-Netzwerk, dass durchsetzt ist von einer freien 
Kohlenstoffphase. Die Phase reichert sich in beliebigen Regionen des Netzwerkes an. Mit 
steigender Pyrolysetemperatur erfolgt die Phasenseparation des SiOC-Netzwerkes durch 
Rekombination der Struktur und in den kohlenstoffreichen Domänen der Keramik erfolgt die 
Bildung von sp2-hybridisierten Bereichen, welche Stapelungsprozessen unterlaufen. Wird die 
Temperatur weiter erhöht, lagern sich diese Strukturen zu Domänen aus ungeordneten sp2-
hybridisierten Kohlenstoffschichten zusammen. Kleebe und Gregori postulieren in diesem 
Bereich die Bildung von turbostratischem Kohlenstoff in kohlenstoffreichen SiOC-Keramiken 
[302–304]. Bei Temperaturen oberhalb von 1400 °C erfolgt die karbothermische Reduktion des 
gebildeten SiO2-Netzwerkes mit Hilfe des freien Kohlenstoffs unter Bildung von SiC. Der 
überschüssige freie Kohlenstoff ordnet sich weiter zu eher starren graphitischen Domänen. 
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5.2.3 Siliziumoxykarbid-abgeleitete Kohlenstoffe 
 
Die keramischen Netzwerke werden mittels thermischer Behandlung bei 700 bzw. 1000 °C 
im Chlorgasstrom in die korrespondierenden Karbid-abgeleiteten Kohlenstoffe überführt. 
Untersuchungen mit Hilfe von Rasterelektronenmikroskopie zeigen den Erhalt der 
makroskopischen Struktur bei der Umwandlung der Siliziumoxykarbide in die Kohlenstoffe 
(Abb. 56) [196]. 
SiO4-xCx (s) + 2 Cl2 (g) SiCl4 (g) + (4-x) CO (g) + (2x-4) Cporös (s)
(0 < x < 4)  
Die aus Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe (SiOCDC) sind alle hochporös und 
weisen in Abhängigkeit von der Behandlungstemperatur eine bestimmte Porosität auf, wie in 
den dargestellten Physisorptionsisothermen in Abbildung 57 zu sehen ist. Die Materialien, 
welche durch die Pyrolyse und Chlorierung bei 700 °C (SiOCDC-1) bzw. 1000 °C (SiOCDC-
2) hergestellt wurden, zeigen Isothermen vom Typ-I, welche vollständig reversibel sind. 
Dieses Verhalten spricht für mikroporöse Materialien. Der Kohlenstoff SiOCDC-3, welcher 
durch eine Pyrolyse bei 1300 °C und eine Chlorierung bei 1000 °C synthetisiert wurde, lässt 
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eine leichte Hysterese bei einem Realtivdruck p/p0 ~ 0,5 erkennen. Das Einsetzen einer 
Hysterese in den Adsorptionsmessungen spricht für die Anwesenheit von Mesoporen, welche 








Abb. 56: REM-Aufnahmen der Kohlenstoffe a. SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und d. 
SiOCDC-4 
 
Bei der Untersuchung des Materials SiOCDC-4 mittels Stickstoffphysisorption ist eine Typ-
IV-Isotherme zu beobachten mit einer Hysterese, welche zu höheren Relativdrücken 
verschoben ist und eine deutlichere Ausprägung zeigt, als die vorherigen Proben. Die H1-
Form der Hysterese lässt auf eine eher breite Porenradienverteilung mit zylindrischen Poren 
schließen [134]. Eine Analyse der Radienverteilungen aus den erhaltenen Isothermen mittels 
QSDFT zeigt beim Abgleich mit den Synthesetemperaturen, dass sich mit steigender 
Temperatur die Porenradienverteilung von SiOCDC-1 zu SiOCDC-3 zu größeren 
Porendurchmessern verschiebt (Abb. 57). Eine starke Erhöhung des mittleren Porenradius 
kann für den Kohlenstoff SiOCDC-4, der durch die Chlorierung von SiOC-4 bei 1000 °C 
synthetisiert wurde, festgestellt werden.  
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Abb. 57: N2-Physisorptionsmessungen und korrespondierende Porenradienverteilungen von a. 
SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und d. SiOCDC-4 ermittelt bei T = -196 °C (Volle Symbole 
beschreiben die Adsorption und leere Symbole die Desorption in Isothermen.) 
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Die Ursachen für dieses Verhalten sollen im folgenden Abschnitt diskutiert werden. Für die 
Auswertung der Porenradien mittels Dichtefunktionaltheorie wurde eine Kernel verwendet, 
welche die Annahme von einem kombinierten System aus schlitzartigen Mikroporen 
(Porendurchmesser von 0,375 – 2,0 nm) und zylindrischen Mesoporen (Porendurchmesser 
von 2,12 – 50,2 nm) trifft. Alle Verteilungen zeigen ein multimodales System mit Poren 
sowohl im mikroporösen, als auch mesoporösen Bereich. Aufgrund des amorphen Charakters 
der Präkursorkeramiken sind die Porenradienverteilungen eher breit. Eine weiterführende 
Betrachtung der Daten, welche aus der Stickstoffphysisorption ermittelt werden können, zeigt 
den Einfluss der Pyrolysetemperatur auf das resultierende Porensystem. Dieser Faktor wird 
deutlich, wenn man die SiOCDCs-2, -3 und -4, welche alle durch  Chlorierung von 
Siliziumoxykarbiden bei 1000 °C synthetisiert wurden, miteinander vergleicht. Die einzige 
Variation liegt hier in der Erhöhung der Pyrolysetemperatur von 1000 °C zu 1500 °C.  
 
Tab. 12: Zusammenstellung der aus den Physisorptionsmessungen ermittelten Charakteristika der 















P                  
/ [cm3 g-1]
Aspez
(2 < d < 50 nm)     
/ [m2 g-1]
Aspez






Die Bildung der unterschiedlichen Porensysteme kann mittels einer Theorie erklärt werden, 
die von Prasad et al. aufgestellt wurde [213]. Sie beobachteten bei der thermischen Zersetzung 
von kohlenstoffreichen SiCN-Keramiken die Entstehung von hierarchisch mikro- und 
mesoporösen Systemen. Die Erzeugung der Poren wird hier zurückgeführt auf die Bildung 
von turbostratischem Kohlenstoff, der durch Zusammenlagerung Mesoporen ausbildet. 
Weiterhin wird die Erzeugung von Mikroporen auf Graphenstrukturen mit 1 – 4 Schichten 
zurückgeführt. Dieser Formierungsprozess lässt sich durch diverse Parameter der thermischen 
Behandlung, wie z.B. Temperatur und Zeitraum der Behandlung, beeinflussen.  Für die in 
dieser Arbeit behandelten SiOCs, welche aus Polyphenylsilsequioxan erhalten werden, und 
den korrespondierenden karbidischen Kohlenstoffen können analoge Beobachtungen gemacht 
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werden. Die Ursache für die verringerte Porosität der Siliziumoxykarbide kann, wie im 
vorhergehenden Kapitel 5.2.2 diskutiert, auf den hohen Anteil an freiem Kohlenstoff in den 
Keramiken zurückgeführt werden. Dieser scheint in Verbindung mit dem SiOC/SiOSi-
Netzwerk die gebildeten Poren zu blockieren, so dass die Kavitäten erst durch Ätzung des 
Netzwerkes im Cl2-Strom zugänglich werden. Tabelle 12 fasst die Eigenschaften der porösen 
Systeme zusammen. Es ist deutlich zu erkennen, dass mit steigender Synthesetemperatur der 
Anteil an Mesoporen zunimmt; ebenso steigt das Porenvolumen und der mittlere 
Porendurchmesser von SiOCDC-1 zu SiOCDC-4. N2-Tiefdruckmessungen zur Analyse der 
Mikroporen zeigen für die Kohlenstoffe SiOCDC-1 bis SiOCDC-3 nahezu identische 
Porenradienverteilungen bis zu Porendurchmessern von 2 nm (Abb. 58). Das einzige 
Unterscheidungsmerkmal sind die Intensitäten in den Verteilungen und damit die 
unterschiedlichen Beiträge der Porendurchmesser zum porösen System. Probe SiOCDC-1 
wird durch ein gleichwertiges System aus Ultramikroporen (dP ~ 0,6 nm) und Mikroporen (dP 
~ 0,9 nm) dominiert. In den porösen Systemen SiOCDC-2 und SiOCDC-3 bilden Mikroporen 
mit einem Durchmesser dP ~ 0,85 bzw. ~ 0,9 nm die primäre Porenstruktur. Das mesoporöse 
SiOCDC-4 weist Mikroporen mit einem Schwerpunkt bei dP ~ 0,93 nm als geringsten 
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Abb. 58: N2-Tiefdruckphysisorptionsisothermen mit korrespondierenden Porenradienverteilungen 
gemessen bei T = -196 °C für die Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe a. SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, 
c. SiOCDC-3 und d. SiOCDC-4 
 
Die Analyse mittels Transmissionselektronenmikroskopie offenbart, dass die 
Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe hauptsächlich aus amorphem Kohlenstoff 
bestehen (Abb. 59). In Abhängigkeit von der Synthesetemperatur treten auch schichtartige 
Strukturen auf, welche sich zusammenlagern. Der Abstand der Schichten untereinander 
beträgt durchschnittlich 0,34 nm. Dieser Wert ist analog zu den Beobachtungen der TEM-
Untersuchungen der oxykarbidischen Keramiken aus Kap. 5.2.2 und entspricht dem 
Schichtzwischenraum zweier Graphenschichten im Graphit. Dieses Ergebnis bekräftigt die 
Theorie der Porenbildung nach Prasad. Weiterhin ist auffällig, dass sich die graphitischen 
Strukturen von einer gefalteten bzw. gebogenen Form in SiOCDC-2 und -3 zu überwiegend 
starren und linearen Domänen im Kohlenstoff SiOCDC-4 entwickeln. Diese Entwicklung 
kann mit der zunehmenden Anzahl der an der Stapelung beteiligten Graphenschichten 
begründet werden, welche die Steifigkeit erhöhen. So zeigt der Siliziumoxykarbid-abgeleitete 
Kohlenstoff, der bei der höchsten Temperatur (1500 °C) pyrolysiert wurde, die höchste 
Anzahl an parallel geordneten Schichten.  
Ergebnisse und Diskussion 
 
 






Abb. 59: TEM-Aufnahmen der Kohlenstoffe a. SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und d. 
SiOCDC-4 
 
Eine weitere Untersuchung der Kohlenstoffstruktur mittels Raman-Spektroskopie offenbart 
eine Änderung im Signalverhältnis für die G- und D-Schwingungsmoden (Abb. 60). Das 
sinkende ID/IG-Verhältnis, die Verringerung der Halbwertsbreiten und die fortschreitende 
Abschwächung des DII-Signals, welches deutlich als Schulter der D-Bande bei ~1200 cm-1 im 
Spektrum für das Material SiOCDC-2 auftaucht, sind Indizien für die ansteigende Ordnung 
im Kohlenstoff (Abb. 61) [258,305]. Das Auftauchen und die zunehmende Intensität der 2D-
Bande (~2700 cm-1) in den Spektren sprechen ebenso für eine ansteigende Organisation des 
freien Kohlenstoffs durch die Bildung von graphitischen Domänen mit steigender 
Synthesetemperatur [259]. Diese Organisation erfolgt über die vorher erwähnte Stapelung 
einzelner sp2-hybridiserter Schichten. Der in der Raman-Messung von SiOCDC-1 auftretende 
Ergebnisse und Diskussion 
 
 
- 98 - 
Untergrund ist auf dieselben Effekte wie bei der Untersuchung der Vorläuferkeramik 
zurückzuführen [292,300]. So sorgt hauptsächlich die Bildung kleiner Kohlenstoffdomänen für 
ein schlechtes Signal/Rausch-Verhältnis.  
 







































Abb. 60: Ramanspektrum der Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe bei einer 
Anregungswellenlänge von 514, 5 nm 
 






































































































































Abb. 61: a. Flächengewichtetes Intensitätsverhältnis der D- und G-Schwingungsmode und b. 
Halbwertsbreite der entsprechenden Banden 
 
Die thermische Analyse der erzeugten SiOCDCs lässt auf die Bildung reiner Kohlenstoffe 
schließen (Abb. 62). Die Proben SiOCDC-1 und SiOCDC-4 zeigen als einzige 
Verbrennungsrückstände von 4 Gew.-% und 2 Gew.-%. Diese Restmassen können auf eine 
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unvollständige Entfernung des Siliziums während des Ätzprozesses zurückgeführt werden, 
wie die Elementaranalyse beweist (Tabelle 13).  
 

































































































































































































































Abb. 62: TG und DTA der Kohlenstoffe a. SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und d. SiOCDC-4 
unter synthetischer Luft im Temperaturbereich von 25 – 1000 °C (mit einer Heizrate von 5 °C min-1) 
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Werden die Elektrodenmaterialien ebenfalls mittels DTA und DTG betrachtet, ist erkennbar, 
dass die Oxidation des Kohlenstoffs in mehreren exothermen Stufen abläuft (Abb. 62 und 
Abb. 63). Dies ist ebenfalls ein Hinweis auf die Anwesenheit von verschiedenen 
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Kohlenstoffspezies. Wie bereits dargelegt wurde, ist die Ursache für das Auftreten der 
verschiedenen Kohlenstoffallotrope in den Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffen 

























































































































Abb. 63: DTG-Kurven von SiOCDC hergestellt durch Chlorierung von a. SiOC-1 bei 700 °C, b. 
SiOC-2 bei 1000 °C, c. SiOC-3 bei 1000 °C und d. SiOC-4 bei 1000 °C 
 
Beim Vergleich der thermischen Analyse der Keramiken aus Kapitel 5.2.2 mit den 
korrespondierenden Kohlenstoffen zeigt sich, dass das SiOC-Netzwerk einen inhibierenden 
Effekt auf die Oxidation des enthaltenen Kohlenstoffs hat und somit die thermische 
Beständigkeit erhöht. Die SiOCDCs werden in einem Temperaturbereich von 390 – 930 °C 
vollständig umgesetzt. Es ist zu erkennen, dass die Synthesetemperatur einen generellen 
Einfluss auf die thermische Stabilität der Kohlenstoffe hat. So verlagert sich der Bereich in 
dem der Großteil der Oxidation stattfindet von SiOCDC-1 zu SiOCDC-4 zu höheren Werten 
(Tab. 14).  Die Verbrennungsreaktion von SiOCDC-1, welche bei 390 °C einsetzt, ist bei 
einer Temperatur von 750 °C komplett abgeschlossen. Diese frühe Umsetzung kann mit einer 
höheren Reaktivität des Materials begründet werden, resultierend aus der amorphen und 
defektbehafteten Struktur des Kohlenstoffs. Die restlichen Oxykarbid-abgeleiteten 
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Kohlenstoffe sind bis 450 °C stabil. Die vollständige Verbrennung verschiebt sich in 
Abhängigkeit der zur Synthese genutzten Pyrolysetemperatur von ~850 °C zu 930 °C. Die 
zunehmende thermische Beständigkeit kann auf die steigende Schichtzahl durch Stapelung 
von sp2-hybridisierten Kohlenstoffschichten in den graphitischen Domänen zurückgeführt 
werden. Der Bereich des ersten Oxidationsprozesses für den amorphen Kohlenstoff ist für die 
Materialien SiOCDC-2 bis SiOCDC-4 bei Betrachtung der maximalen Umsatzrate mit ~690 
°C nahezu konstant. Die Beobachtungen der thermischen Analyse sind in guter 
Übereinstimmung mit Resultaten von Soares et al., die verschiedene Kohlenstoffspezies auf 
ihre thermische Stabilität überprüft haben [265].  
 
 















Zusammenfassend lässt sich sagen, dass die Pyrolysetemperatur bei der Bildung der 
Siliziumoxykarbide den größten Einflussparameter für die resultierenden Kohlenstoffe 
darstellt. Durch die Temperatur lässt sich der Grad der Entmischung des SiOC-Netzwerkes 
steuern. Je höher die Temperatur der Pyrolyse ist, desto mehr Kohlenstoff wird freigegeben 
aus dem Netzwerk und desto höher ist der Anteil an sp2-hybridisierten Schichten. Diese 
Strukturen besitzen die Möglichkeit, sich als turbostratischer Kohlenstoff zu neuen 
Porensystemen zusammenzulagern und geben somit den Zugang zu mesoporösen Kavitäten, 
die in der elektrochemischen Anwendung eine entscheidende Rolle spielen können. Weiterhin 
kann durch das Auftreten nanokristalliner graphitischer Domänen die Leitfähigkeit im System 
beeinflusst und der Innenwiderstand geändert werden. Es lassen sich für das in dieser Arbeit 
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synthetisierte Kohlenstoffsystem, welches durch die Pyrolyse und Chlorierung von 
Polyphenylsilsesquioxanen erzeugt wurde, 2 Grenzfälle in Abhängigkeit von der 
Behandlungstemperatur postulieren. 
1. Bei niedrigen Pyrolysetemperaturen im Bereich von 700 °C wird ein mikroporöses 
System mit amorphem Kohlenstoff gebildet, der durch die Anwesenheit von Defekten 
in der Struktur gekennzeichnet ist. 
2. Die Hochtemperaturbehandlung/-pyrolyse (ab 1300 °C) bildet hierarchisch mikro-
/mesoporöse Porenverteilungen, die nur einen geringen Anteil an Mikroporen besitzen 
und damit nur eine begrenzte spezifische Oberfläche. Die Mesoporen werden durch 
die Zusammenlagerung von sp2-hybridisiertem Kohlenstoff gebildet. 
Der Zusammenhang zwischen dem Graphitisierungsgrad, der durch die Pyrolysetemperatur 
gesteuert wird, und den Eigenschaften des porösen Systems ist in Abbildung 64 dargestellt. 
 





































































Abb. 64: Zusammenhang zwischen Graphitisierungsgrad und Oberflächeneigenschaften der 
Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe 
 
Der Einfluss der Chlorierungstemperatur auf die Parameter der Systeme wurde in der 
vorliegenden Arbeit nicht näher untersucht. 
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5.2.4 Elektrochemische Doppelschichtkondensatoren aus SiOCDCs 
 
Die Erzeugung von EDLC-Elektroden durch die trockene Prozessierung aus den 
synthetisierten Kohlenstoffen, 5 Gew.-% Acetylenruß und 5 Gew.-% PTFE-Binder nach Abb. 
20 führt zu stabilen und freistehenden Schichten. Die Elektrodenschichten mit einer Dichte 
von 0,3 g cm-3 können in beliebiger Größe erzeugt werden und besitzen nach dem Verpressen 
mit dem kohlenstoffbeschichteten Streckaluminiumkollektor eine durchschnittliche 
Schichtdicke von 125 µm (Abb. 35a und 35b). Wie Aufnahmen mittels 
Rasterelektronenmikroskopie zeigen, besteht die Elektrode aus Partikeln mit einer weiten 
Größenverteilung und Durchmessern mit bis zu 100 µm, die ineinander verzahnen (Abb. 65). 
Diese verzahnten Partikel werden durch die Ausbildung von PTFE-Fibrillen während des 
Verarbeitungsprozesses stabilisiert und gewährleisten sowohl den Zusammenhalt, als auch die 
Flexibilität der Elektrode. Daraus folgt, dass die Elektrode in diversen Systemen mit 




Abb. 65: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Elektrodenschicht bestehend aus SiOCDC-
2, Carbon Black als Leitadditiv (5 Gew.-%) und Polytetrafluorethylen als Binder (5 Gew.-%) 
 
Der als Leitadditiv verwendete graphitische Kohlenstoff Carbon Black bildet aufgrund der 
geringen Partikelgröße (~42 nm) bei der Verarbeitung ein dreidimensionales Netzwerk von 
Agglomeraten aus, welche eine gute Leitfähigkeit in der Schicht gewährleistet [272]. Die 
Dichte der erzeugten SiOCDC-Elektroden ist aufgrund der größeren Partikel geringer als der 
Wert für das Referenzsystem mit YP-50F. Hier konnten Partikel mit einer Größe bis zu 15 µm 
beobachtet werden, welche bei der trockenen Prozessierung eine Elektrodendichte von 0,5 g 
cm-3 ergeben. Dieser Betrag ist vergleichbar mit anderen Kohlenstoffelektroden ähnlicher 
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Schichtdicke [268]. Lösungen zur Erhöhung der Elektrodendichte für die Oxykarbid-
abgeleiteten Systeme könnten in der Zerkleinerung der Aktivkomponentenpartikel oder in 
einer weiteren Verdichtung der Schicht mittels maschineller Kalandrierung liegen.  
Die in Abbildung 66 dargestellten Stickstoffphysisorptionsmessungen der freistehenden 
Elektrodenschichten zeigen weiterhin, dass die Prozessierung der Oxykarbid-abgeleiteten 
Kohlenstoffe nur einen geringen Einfluss auf die verschiedenen Porenradienverteilungen hat. 
Die Auswertung der Physisorptionsmessungen offenbart, dass die Elektrodenoberflächen 
geringer sind im Vergleich zur spezifischen Oberfläche der reinen SiOCDC-
Aktivkomponenten. Die in Tabelle 15 angegebenen Werte sind bezogen auf die 
durchschnittliche Masse der Aktivkomponente in der Elektrodenfolie. Unter 
Berücksichtigung der unporösen Bestandteile der Elektrodensysteme ergeben sich spezifische 
Oberflächen von 1490, 1214, 1276 und 857 m2 g-1 für die jeweiligen Elektrodenschichten mit 
SiOCDC-1, SiOCDC-2, SiOCDC-3 und SiOCDC-4. Für das Elektrodensystem mit SiOCDC-
1 bleibt die spezifische Oberfläche mit einer Verringerung von ~2% gegenüber der 
ursprünglichen Aktivkomponente nahezu konstant (Wert aus Tab. 12). Die spezifischen 
Elektrodenoberflächen für die übrigen Systeme verringern sich im Vergleich mit den 
ursprünglichen Werten. Die Oberflächen der Elektroden mit SiOCDC-2, SiOCDC-3 und 
SiOCDC-4 liegen bei ~50%, ~64% und ~63% der Oberflächen der jeweils eingesetzten 
Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe. Dies liegt teilweise an der Vermengung der 
hochporösen Materialien mit unporösen Komponenten wie Carbon Black und 
Polytetrafluorethylen. Eine weitere Erklärung könnte in der teilweisen Blockierung von 
Porensystemen im Verlauf der Prozessierung liegen. 
 
Tab. 15: Zusammenfassung der Physisorptionsdaten der Aktivkmaterialien aus der jeweiligen 












P                  
/ [cm3 g-1]
Aspez
(2 < d < 50 nm)     
/ [m2 g-1]
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Abb. 66: Stickstoffphysisorptionsisothermen und zugehörige Porenradienverteilungen der 
freistehenden Elektroden mit 5 Gew.-% Leitadditiv, 5 Gew.-% Binder und 90 Gew.-% 
Aktivkomponente a. SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und d. SiOCDC-4 (Blauer Graph stellt 
Porenradienverteilung des ursprünglichen Aktivmaterials dar.) 
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In Abhängigkeit von der Synthesetemperatur und dem damit erzeugten Kohlenstoffsystem ist 
ein klarer Trend der mittels 4-Punkt-Methode gemessenen Schichtwiderstände der Elektroden 
zu erkennen (Tab. 16). Die durch die höheren Synthesetemperaturen gebildeten graphitischen 
Bereiche in den Kohlenstoffmaterialien führen zu geringeren Widerständen bzw. höheren 
Leitfähigkeiten in den freistehenden Elektrodenfolien. Die Elektrodenschicht mit SiOCDC-4 
zeigt mit einem Schichtwiderstand von 147 Ohm □-1 einen Wert der vergleichbar mit CNT-
Elektrodenschichten ist [189,306,307]. Die kommerzielle Referenz YP-50F zeigt in einer 
entsprechenden Elektrodenschicht einen Schichtwiderstand von 362 (± 46) Ohm □-1 bzw. eine 
Leitfähigkeit von 0,16 S cm-1. Der Effekt des Graphitisierungsgrades sollte sich nicht nur in 
makroskopischen Methoden, wie der 4-Punkt-Messung, zeigen, sondern auch in den 
entsprechenden elektrochemischen Charakterisierungen zu einer Minimierung des 
Zellwiderstands führen und somit die Leistungsfähigkeit positiv beeinflussen.  
 
Tab. 16: Ermittelte Schichtwiderstände für die freistehenden Elektroden erhalten durch die trockene 
Prozessierung nach Abb. 20 
0,571,76 ( ± 0,06)147 ( ± 5)SiOCDC-4
0,128,40 ( ± 0,74)700 ( ± 62)SiOCDC-3
0,110,37 ( ± 0,34)830 ( ± 27)SiOCDC-2







/ [Ohm    -1]Probe
 
 
Die elektrochemischen Charakterisierungen der Systeme werden an aktivierten 
Rundelektroden mit einem Durchmesser von 10 mm in einer Swagelok®-Zelle entsprechend 
Abb. 21 durchgeführt. Als Elektrolyt wird jeweils ein Volumen von 150 µl einer 1 M Lösung 
von TEABF4 in Acetonitril verwendet. 
Die elektrochemische Impedanzspektroskopie (EIS) der symmetrischen Elektrodensysteme 
bestätigt den Trend der abnehmenden Zellwiderstände von SiOCDC-1 zu SiOCDC-4. Alle 
Nyquist-Diagramme der in Abbildung 67a dargestellten Elektroden sind in Abhängigkeit von 
der Frequenz durch zwei charakteristische Bereiche gekennzeichnet. In der 
Hochfrequenzregion (f > 100 Hz) zeichnet sich ein halbkreisähnlicher Verlauf der -ZI vs. ZR-
Darstellung ab, der von einer nahezu senkrechten Geraden im Niederfrequenzbereich (f < 1 
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Hz) gefolgt wird [268,269]. Die Erscheinung des unterdrückten Halbkreises wird bei EDLC-
Elektroden unter anderem auf Kontaktierungsprobleme sowohl zwischen Elektrodenmaterial 
und Kollektor, als auch zwischen den Partikeln des Elektrodenmaterials innerhalb der Schicht 
zurückgeführt [266,270]. Veränderungen im Frequenzverhalten können nur auf die Variation der 
Aktivkomponente zurückgeführt werden, wenn man von einer konstanten Prozessierung der 
vermessenen Elektroden und einer homogenen Verteilung der Komponenten innerhalb der 
Schicht ausgeht. Bei der Darstellung der Nyquist-Diagramme der unterschiedlichen Systeme 
ist zu beobachten, dass sich mit zunehmendem Graphitisierungsgrad der Aktivkomponente 
der Durchmesser des Hochfrequenzsignals verringert. Dies kann auf eine Verbesserung der 
Leitfähigkeit innerhalb der Schicht zurückgeführt werden. Die Gerade, welche sich dem 
Halbkreis anschließt und einen Anstieg von fast 90 ° verzeichnet, beschreibt den rein 
kapazitiven Bereich der Systeme bei niedrigen Frequenzen und ist typisch für 
elektrochemische Doppelschichtkondensatoren [269]. Bei näherer Betrachtung ist zwischen der 
Hochfrequenz- und Niederfrequenzdomäne ein Übergangsbereich in der Kurve mit einem 
Anstieg von ~45 ° zu erkennen. Dieser Bereich ist charakterisiert durch die 
Diffusionslimitierung der Elektrolytionen in der Elektrodenschicht und wird hauptsächlich 
der Warburg-Impedanz zugeschrieben. Die Ausdehnung dieses Zwischenbereichs nimmt von 
SiOCDC-1 zu SiOCDC-4 ab und ist damit ein Hinweis auf die Verbesserung der 
Elektrolytionendiffusion im Porensystem der Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe [308]. 
 































































































Abb. 67: a. Nyquist-Diagramm und b. Frequenzabhängigkeit der Kapazität der Elektrodensysteme mit 
unterschiedlichen Aktivkomponenten in 1 M TEABF4 in Acetonitril 
 
Für eine Quantifizierung der auftretenden Widerstände für den Elektrolyten (RS) und den 
Ladungsdurchtritt (Rct) in den porösen Systemen wird die Elektrode mit Hilfe eines 
Äquivalenzschaltkreises simuliert. Die Verhältnisse in den Elektroden können dabei 
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vereinfacht durch einen modifizierten Ersatzschaltkreis nach Randles dargestellt werden 
(Abb. 14, Kapitel 3.1.3), wie er schon in Kapitel 5.1 zur Anwendung gekommen ist. Die in 
Tabelle 17 dargestellten Werte für RS und Rct sind durch die Anpassung des Frequenzbereichs 
5 – 50000 Hz erhalten worden. Die simulierten Widerstandswerte verdeutlichen ebenfalls die 
Verringerung des Ladungsdurchtrittswiderstands mit steigendem Gehalt an graphitischen 
Nanodomänen. So wird für das amorphe Kohlenstoffmaterial SiOCDC-1 ein 
Ladungsdurchtrittswiderstand von 7,56 Ohm und für das System SiOCDC-4, welches einen 
hohen Anteil an graphitischen Domänen enthält, ein Rct-Wert von 1,16 Ohm erhalten. 
Weiterhin ist zu erkennen, dass der Elektrolytwiderstand nahezu konstant bleibt für die 
betrachteten Systeme. Der verbesserte Elektronenfluss in den Schichten führt somit zu einer 
Minimierung des Zellwiderstands. 
 

























Der generelle Trend, der sich aus der EIS-Analyse ermitteln lässt, untermauert die These, dass 
die Bildung von graphitischen Strukturen die Leitfähigkeit innerhalb des SiOCDC-Systems 
verbessert und somit den seriellen Äquivalenzwiderstand (ESR) minimiert. Ein ähnlicher 
Effekt wurde durch Chmiola et al. bei der elektrochemischen Charakterisierung von TiC- und 
ZrC-CDC, welches durch Chlorierung bei Temperaturen zwischen 600 – 1200 °C 
synthetisiert wurde, beobachtet [309]. Weitere Gründe für die Verringerung des ESRs sind die 
zunehmende Verdichtung und Vernetzung der Kohlenstoffstruktur [162]. Die Minimierung der 
Widerstände in einem elektrochemischen Doppelschichtkondensator ist von essentieller 
Bedeutung für die praktische Anwendung. Auftretende Widerstände beeinflussen die 
Strombelastbarkeit und damit die resultierende Energie- und Leistungsdichte eines 
Elektrodensystems negativ. Ein ebenso wichtiger Einflussfaktor für die Leistung eines 
Elektrodenmaterials ist das Porensystem. Eine optimierte Porosität ermöglicht die schnelle 
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An- und Abdiffusion der Elektrolytionen innerhalb der Elektrode während der Lade- und 
Entladevorgänge. Der Vergleich der Frequenzabhängigkeit der spezifischen Kapazitäten in 
Abb. 67b zeigt, dass die zunehmende Einführung von Mesoporen in das Elektrodenmaterial 
die Leistung verbessert. Die spezifische Kapazität für den untersuchten EDLC kann aus den 
impedanzspektroskopischen Daten mit Hilfe von Gleichung 11 (Kapitel 3.1.3) errechnet 
werden. Für eine bessere Gegenüberstellung der Systeme untereinander wird das 
Frequenzverhalten normiert abgebildet, indem jedes System auf die spezifische Kapazität bei 
einer Frequenz von 1 mHz (Cspez, max) skaliert wird. Die Darstellung der normierten 
spezifischen Kapazität über die Frequenz lässt für alle Graphen 3 Regionen im Diagramm 
erkennen. Bei niedrigen Frequenzen zeigt sich ein kapazitives Verhalten der Systeme 
(Cspez/Cspez, max ~ 1), während bei hohen Frequenzen das Ohm´sche Verhalten zu beobachten 
ist (Cspez/Cspez, max ~ 0). Zwischen diesen beiden Grenzfällen liegt ein Übergangsbereich. Bei 
der Betrachtung der Frequenzabhängigkeit von SiOCDC-1 zu SiOCDC-4 zeigt sich, dass für 
Systeme mit zunehmendem Porendurchmesser und sinkendem Widerstand der kapazitive 
Bereich ausgeweitet wird. Eine weitere Methode zur Beurteilung der Leistung des 
Elektrodenmaterials kann genutzt werden, wenn die maximale Arbeitsfrequenz der Elektrode 
betrachtet wird (Tab. 17). In der vorliegenden Arbeit wird dieser Wert als Frequenz festgelegt 
bei welcher der halbe Wert der maximalen spezifischen Kapazität (f(1/2Cspez, max)) erreicht 
wird. Es zeichnet sich ein klarer Trend dieses Wertes mit Zunahme des mittleren 
Porendurchmesser dP der Aktivkomponente ab. So zeigt die Elektrode mit dem Aktivmaterial 
SiOCDC-4 eine maximale Arbeitsfrequenz von ~8 Hz. Dieses exzellente Ansprechverhalten 
ist bisher kaum für Kohlenstoffmaterialien in organischen Elektrolyten erreicht worden 
[145,167]. Ursache dafür ist das mesoporöse System, welches eine bessere Diffusion des 
Elektrolyten im Kohlenstoff und somit den Zugang zu schneller ablaufenden Lade-
/Entladeprozessen erlaubt. Dieser Umstand ist ebenso bei der Betrachtung der spezifischen 
Kapazität über den steigenden Betrag des spezifischen Entladestroms (Ispez) zu erkennen 
(Abb. 68a). Die Systeme SiOCDC-1 und SiOCDC-2 zeigen im gemessenen 
Stromdichtebereich (0,1 A g-1 – 20 A g-1) eine Abnahme der spezifischen Kapazität von 48% 
bzw. 19%. Dieser Kapazitätsverlust kann auf die verminderten Diffusionsvorgänge in den 
vorwiegend mikroporösen Systemen und den schlechten ESR-Werten in den Elektroden 
zurückgeführt werden. Die Kohlenstoffe SiOCDC-3 und SiOCDC-4, welche durch ein 
zunehmend mesoporöses System mit graphitischem Kohlenstoff gekennzeichnet sind, 
offenbaren eine bessere Stabilität gegenüber höheren spezifischen Lade-/Entladeströmen. 
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Abb. 68: Verlauf a. der spezifischen Kapazität und b. des Innenwiderstandsabfalls ∆U der 
Elektrodenmaterialien über den spezifischen Entladestrom, gemessen im Potentialbereich 0 – 2 V im 
organischen Elektrolyten (1 M TEABF4 in Acetonitril) 
 
Das Elektrodensystem mit SiOCDC-3 als Aktivkomponente kann mit einem Strom von bis zu 
40 A g-1 geladen bzw. entladen werden und verzeichnet dabei eine Abnahme von 35% 
gegenüber Cspez bei 0,1 A g
-1. Das Elektrodenmaterial SiOCDC-4 kann, begründet durch seine 
mesoporöse Struktur und seinen geringen Systemwiderstand (1,9 Ohm), mit Strömen von bis 
zu 80 A g-1 belastet werden. Der Kapazitätsverlust beträgt dabei nur 4% gegenüber der 
niedrigsten Lade-/Entladerate.  
 













Allerdings offenbart sich bei der Betrachtung der spezifischen Kapazitäten der 
unterschiedlichen Systeme auch eine Schwäche des mesoporösen Systems. Aufgrund der 
Porenstruktur und der daraus resultierenden spezifischen Oberfläche besitzt das Material 
SiOCDC-4 die geringste Kapazität mit maximal 55 F g-1. Vergleicht man diesen Wert mit den 
übrigen Systemen zeigt sich, dass mit zunehmender Mikroporenoberfläche die spezifische 
Kapazität drastisch ansteigt. Dieses Verhalten ist literaturbekannt und für diverse 
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Kohlenstoffe gut dokumentiert [38,310–312]. Eine anerkannte Theorie geht davon aus, dass 
Porendurchmesser, welche sich im Bereich der Elektrolytionendurchmesser bewegen, die 
höchste Kapazität zur Folge haben [35,36,313]. Dieser Effekt beruht auf der Desolvatisierung der 
Elektrolytionen und somit einer Verringerung des Abstandes der Kondensatorplatten, welche 
sich durch Anlagerung der Elektrolytionen an die Elektrodenoberfläche ausbilden. Nach 
Gleichung 1 (Kapitel 2.1.1.1) führt eine Annäherung des Kondensatorplattenabstandes d bei 
konstanter Elektrodenoberfläche zur Erhöhung der Kapazität. Dabei ist zu beachten, dass die 
Elektrolytionen unterschiedliche Durchmesser besitzen. Für das betrachtete System von 
Tetraethylammoniumtetrafluoroborat (TEABF4) in Acetonitril (ACN) liegen die Ionen-
durchmesser bei 0,68 nm für TEA+ und 0,33 nm für BF4
- [314] bzw. für die solvatisierten Ionen 
TEA+ ·  7 ACN bei 1,3 nm und BF4






































Abb. 69: Ionische Bausteine des Elektrolyten Tetraethylammoniumtetrafluoroborat (mit und ohne 
Solvathülle) 
 
Da nach Gleichung 23 die Kapazität C eines Kondensators durch die Teilkapazitäten C+ und 
C- bestimmt wird, ist der limitierende Faktor die Einlagerung des größeren 
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Alle hier untersuchten Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe besitzen Mikroporen im 
Bereich dP < 1,0 nm, um teilweise desolvatisierte Ionen einzulagern. Eine nähere Analyse der 
SiOCDC-Porenradienverteilungen aus Abb. 58 unter der Annahme, dass die Oberfläche im 
Bereich 0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm besonders zur Kapazität beiträgt, offenbart unterschiedlich große 
Beiträge dieser „optimalen“ spezifischen Oberfläche in den Aktivkomponenten. Das Material, 
welches durch die geringsten Pyrolyse- und Chlorierungstemperaturen erzeugt wurde 
(SiOCDC-1), besitzt einen Oberflächenanteil von ~36% für Aspez(0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm) an der 
gesamten spezifischen Oberfläche. Das Maximum dieses Anteils an Aspez liegt beim System 
SiOCDC-2 mit ~45% vor. Die höhere Pyrolysetemperatur und damit verbundene 
Graphitisierung bei SiOCDC-3 und SiOCDC-4 senkt den Anteil an „optimaler“ spezifischer 
Oberfläche über ~33% auf ~25%. Basierend auf dieser Betrachtung kann der Verlauf der 
maximalen spezifischen Kapazitäten (Cspez, max) für die Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoff-
materialien aus Tab. 18 begründet werden. So zeigt der Kohlenstoff mit dem höchsten Anteil 
an Aspez(0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm) mit 121 F g
-1 auch den höchsten Wert für Cspez, max, während das 
hauptsächlich mesoporöse SiOCDC-4 eine maximale spezifische Kapazität von 55 F g-1 
aufweist. Die Referenz YP-50F besitzt einen Anteil von ~43% für die „optimale“ spezifische 
Oberfläche an der Gesamtoberfläche. Ein weiterer Parameter, der anhand der Betrachtung der 
Porenradienverteilungen in Hinblick auf die Elektrolytionendurchmesser geprüft werden 
muss, ist der Anteil an spezifischer Oberfläche der am Prozess der Ladungsseparation 
beteiligt ist. Beruhend auf der vorherrschenden Theorie und in Verbindung mit Gl. 23 sollten 
Porendurchmesser unterhalb von 0,68 nm nicht mehr für Elektrolytionen (TEA+) zugänglich 
sein und somit nicht zur Kapazität beitragen, da das mikroporöse System ähnlich einem 
Molekularsieb wirkt [128,132,317,318]. Es zeigt sich für das mikroporöse SiOCDC-1 für Aspez(0,68 
nm < dP) ein Anteil von ~17% an der gesamten Aktivkomponentenoberfläche, wenn die 
Verteilung der spezifischen Oberfläche bezogen auf diesen Grenzfall analysiert wird. Dieser 
inaktive Anteil an Oberfläche nimmt mit steigender Pyrolysetemperatur von SiOCDC-2 zu 
SiOCDC-4 mit ~10% über ~9% zu ~2% ab. YP-50F verfügt mit ~36% über den größten 
Anteil an spezifischer Oberfläche unterhalb eines Porendurchmessers von 0,68 nm. 
Werden die Spannungsverläufe der untersuchten Elektrodenmaterialien bei unterschiedlichen 
spezifischen Lade-/Entladeströme betrachtet, so kann man für alle Systeme das ideale 
dreieckige Verhalten für einen Doppelschichtkondensator mit rein kapazitiven Vorgängen 
beobachten (Abb. 70) [133]. 
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a. b.
c. d.














































































Abb. 70: Verlauf der Spannungskurven bei Lade-/Entladeprozessen mit spezifischen Strömen von a. 1 
A g-1, b. 20 A g-1, c. 40 A g-1 und d. 60 A g-1 (in 1 M TEABF4 in Acetonitril) 
 
Des Weiteren zeigt sich mit zunehmender spezifischer Stromstärke der dominierende Einfluss 
des Spannungsabfalls ∆U am Innenwiderstand. Nach Gleichung 9 kann aus diesem Verlust 
der Ersatzserienwiderstand (ESRC/D) berechnet werden (Tab. 17). In der vorliegenden Arbeit 
erfolgt die Berechnung für die gesamte Messreihe, indem die einzelnen ESR-Werte einer 
Messreihe bei unterschiedlichen spezifischen Strömen gemittelt werden. Der Vergleich mit 
dem aus Impedanzmessungen erhaltenen seriellen Ersatzwiderstand (ESRImp) liefert nahezu 
identische Werte für beide Methoden und belegt den Einfluss des Graphitisierungsgrades auf 
die Leitfähigkeit der Elektrodenmaterialien. 
Zur weiteren Beurteilung der Güte der Elektrodenschichten kann die kapazitiv-zugängliche 
Oberfläche der Elektroden abgeschätzt werden [319]. Die Oberflächenberechnung erfolgt unter 
der Annahme, dass nur kapazitive Prozesse an der Energiespeicherung beteiligt sind. Die 
Oberfläche, welche am Prozess der Ladungsseparation beteiligt ist, wird kalkuliert über die 
Betrachtung der Zyklovoltammogramme bei unterschiedlichen Vorschubspannungen τ. Dafür 
wird der Antwortstrom in der Mitte des vermessenen Spannungsbereichs über die 
Vorschubspannung abgetragen. Durch die erhaltenen Punkte wird eine lineare 
Regressionsgerade gelegt, deren Anstieg die differentielle Kapazität Cdiff der porösen 
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Elektrodenoberfläche beschreibt. Diese Kapazität wird nach Gleichung 24 auf ein bekanntes 








Aufgrund des unporösen Charakters und der hohen Leitfähigkeit bildet das Leitadditiv 
Carbon Black das Referenzsystem zur Oberflächenbestimmung. Der Acetylenruß wird für die 
elektrochemische Charakterisierung über die trockene Prozessierung nach Abb. 20 mit 5 
Gew.-% PTFE zu einer Elektrode geformt und mit dem Kohlenstoff-beschichteten 
Streckaluminium verpresst. Es werden Zyklovoltammogramme bei τ = 0,002 / 0,01 / 0,1 V s-1 
im Spannungsbereich von -2 – 2 V im organischen Elektrolyten (1 M TEABF4 in ACN) 
aufgenommen. Danach wird ein Diagramm erstellt, indem der spezifische Strom (in [A m-2]) 
beim mittleren Elektrodenpotential (Ispez(U = 0 V)) über die Vorschubspannungen τ der 
zyklovoltammetrischen Messungen abgetragen wird [319].  
 
Ispez = 0,477 τ
R2 = 0,99
.











































































































































Abb. 71: Abtragung des spezifischen Antwortstroms über die Vorschubspannung für den 
Referenzkohlenstoff Carbon Black und zugehörige Zyklovoltammogramme 
 
Der spezifische Strom wird über die Kenntnis der Aktivmasse in der Elektrode und unter der 
Annahme, dass die vollständige äußere Oberfläche aus Abb. 28 zur Ladungsseparation 
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beiträgt, ermittelt. Nach Abbildung 71 wird somit über den Anstieg der Regressionsgeraden 
ein Wert von 0,477 F m-2 für die spezifische Kapazität erhalten. Basierend auf diesem 
Referenzwert für die Kapazität je Flächeneinheit können die übrigen Oberflächen für die 
behandelten Kohlenstoffe, welche für kapazitive Prozesse zugänglich sind, nach dem 
vorhergehenden Prinzip ermittelt werden. Die linearen Regressionsfunktionen, welche im 
Anhang abgebildet sind, besitzen dabei ein Bestimmtheitsmaß von mindestens 0,99. Die in 
Tabelle 19 angegebenen spezifischen Elektrodenoberflächen werden erhalten indem die nach 
Gleichung 24 errechneten Oberflächen auf die mittlere Elektrodenmasse normiert werden. 
Beim Vergleich der kapazitiv-zugänglichen Elektrodenoberfläche mit der mittels N2-
Physisorption ermittelten Elektrodenoberfläche zeigen sich Abweichungen von 50 – 80 %. 
Dieses Verhalten kann wiederum durch die Porenstruktur der unterschiedlichen 
Kohlenstoffsysteme erklärt werden, wie vorhergehend durch die Betrachtung der 
Porenradienverteilungen und der Elektrolytionendurchmesser geschehen. Es ist zu 
beobachten, dass sich die Verhältnisse der kapazitiv-zugänglichen zur mittels Physisorption 
ermittelten Elektrodenoberfläche verhalten wie die Verhältnisse der „optimalen“ spezifischen 
Oberfläche Aspez(0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm) zur gesamten Oberfläche Aspez(dP ≤ 50 nm). Dies kann 
dadurch begründet werden, dass die Oberfläche im Porendurchmesserbereich 0,68 ≤ dP ≤ 1,3 
nm den größten Einfluss auf die Kapazität besitzt, da Poren in dieser Größenordnung zur 
Desolvatisierung des Elektrolytions TEA+ führen, und somit einer der wichtigsten Parameter 
für die Elektrodenleistung ist. 
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Trotz der komplexen Zusammenhänge zwischen Porenradienverteilung und 
Elektrolytionendurchmesser bietet die Methode selbst eine gute Abschätzung zur kapazitiv-
genutzten Oberfläche einer porösen Kohlenstoffelektrode. 
Eine weitere Charakterisierung der Elektrodensysteme mittels Zyklovoltammetrie offenbart 
ebenfalls ein nahezu ideales Verhalten eines elektrochemischen Doppelschichtkondensators 










































































Abb. 72: Zyklovoltammogramme der Elektroden mit a. SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und 
d. SiOCDC-4 bei einer Vorschubspannung von 10 mV s-1 (in 1 M TEABF4 in ACN) 
 
Der zum Anregungspotential korrespondierende Antwortstrom ergibt für alle Systeme eine 
rechteckige Kurvenform. Der symmetrische Verlauf der Zyklovoltammogramme, wie er hier 
beschrieben ist, kann bei idealer Polarisierbarkeit des Systems für rein kapazitive Vorgänge 
beobachtet werden [268]. Aufgrund der Abwesenheit von eindeutigen Redoxsignalen in den 
CV-Kurven können Verunreinigungen oder die Anwesenheit von pseudokapazitiven Gruppen 
weitestgehend ausgeschlossen werden. Allerdings sind in den CVs der Materialien SiOCDC-2 
und SiOCDC-4 bei τ = 10 mV s-1 breite Signale im Bereich U ~ -1,3 V und U ~ 1,2 V 
erkennbar. Eine mögliche Erklärung für diese Signale kann die Interkalation von BF4
--Ionen 
in die graphitischen Strukturen der Elektrodenmaterialien der jeweiligen Halbzelle sein [320–
324]. Bei einer höheren Vorschubspannung von 100 mV s-1 und den damit verbundenen 
schneller ablaufenden Prozessen erfolgt eine weitere Verbreiterung des Peaks, so dass das 
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Interkalationssignal nicht mehr erkennbar ist. Sowohl die zyklovoltammetrischen Messungen 
bei τ = 10 mV s-1 (Abb. 64), als auch bei τ = 100 mV s-1 (Abb. 73) werden dominiert durch 
den Schmetterlingseffekt. Dieses Verhalten ist charakteristisch für poröse Kohlenstoffe in 
organischen Elektrolyten und laut Salitra et al. zurückzuführen auf die Potentialabhängigkeit 








































































Abb. 73: Zyklovoltammetrische Messungen der Elektroden mit den Aktivkomponenten a. SiOCDC-1, 
b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und d. SiOCDC-4 bei einer Vorschubspannung von 100 mV s-1 (in 1 M 
TEABF4 in Acetonitril) 
 
Vergleicht man die Zyklovoltammogramme der verschiedenen Oxykarbid-abgeleiteten 
Kohlenstoffmaterialien bei steigender Vorschubspannung miteinander, zeichnet sich eine 
zunehmende Abweichung vom idealen Verhalten ab. Diese Abweichung kann auch innerhalb 
einer Synthesereihe von SiOCDC-4 zu SiOCDC-1 bei konstanter Vorschubspannung 
beobachtet werden. Dieser Effekt steht in Abhängigkeit zu den im System auftretenden 
Widerständen und ist besonders gut im Bereich des Umkehrpotentials zu beobachten. Nach 
Gleichung 3 (siehe Kapitel 3.1.1) ist die Stromantwort in der Zyklovoltammetrie bei 
konstanter Kapazität C abhängig vom lokalen Potential Ue. Dieses lokale Elektrodenpotential 
wiederum steht im einfachsten Fall in Abhängigkeit zu einem Widerstand R0. Nach 
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Gleichung 25 und 26 ergeben sich somit für Ue in den Potentialgrenzen von Umin (-2 V) bis 
















Daraus lässt sich schlussfolgern, dass höhere Widerstände R0 zu einer stärkeren Abnahme 
führen und somit eine höhere Abweichung von der idealen rechteckigen CV-Form geben. So 
können anhand der Kurvenverläufe im Bereich des Umkehrpotentials grob Rückschlüsse auf 
die Widerstände im System gezogen werden. Diese Effekte führen bei hohen 
Vorschubspannungen zu stärkeren Abweichungen als bei niedrigen. Betrachtet man nun die 
CV-Kurven aus Abbildung 73 unter Berücksichtigung der seriellen Äquivalenzwiderstände, 
welche für die Elektrodenmaterialien ermittelt wurden, so kann erklärt werden, dass der 
sinkende ESR von Probe SiOCDC-1 zu SiOCDC-4 zu einer idealeren Kurvenform führt. 
Ein weiterer wichtiger Faktor und Alleinstellungsmerkmal für EDLCs ist die 
Langzeitstabilität der Elektrodensysteme. Diese wurde überprüft, indem die Kapazität der 
symmetrischen Doppelschichtkondensatoren bei einem spezifischen Lade-/Entladestrom von 
5 A g-1 über 10000 Zyklen beobachtet wurde (Abb. 74). Die Langzeitcharakterisierung der 
Systeme offenbart hier ebenfalls eine Abhängigkeit von der Synthesetemperatur; so steigt mit 
zunehmender Pyrolysetemperatur von 700 – 1300 °C die Langzeitstabilität an (Tab. 20).  
Das amorphe SiOCDC-1 besitzt die geringste Stabilität mit einer Kapazitätsabnahme von 
31% über die 10000 Zyklen. Dieser Wert liegt unterhalb der durch die Industrie geforderten 
Norm von einer maximalen Kapazitätsabnahme von 20% für ein stabiles Verhalten [29]. Die 
geringe Stabilität dieses Kohlenstoffmaterials kann durch die hohe Anzahl an Defekten in der 
Kohlenstoffstruktur erklärt werden, welche zur Zersetzung des Elektrolyten führen können 
[272]. Die Erhöhung der Synthesetemperatur auf 1000 °C für SiOCDC-2 bzw. auf 1300 °C für 
SiOCDC-3 führt zur Stabilisierung der Kohlenstoffe und somit zu einer verbesserten Leistung 
im Bereich der Langzeitstabilität. So liegt der Kapazitätserhalt für das System SiOCDC-2 bei 
82%, während nach 10000 Zyklen für die Aktivkomponente SiOCDC-3 eine spezifische 
Kapazität von 94% der Ursprungskapazität des ersten Zyklus ermittelt werden kann. Bei 
weiterer Erhöhung der Pyrolysetemperatur auf 1500 °C erfolgt eine erneute Abnahme der 
Stabilität für das System SiOCDC-4 auf 90%. Die Hochtemperatursysteme SiOCDC-3 und 
SiOCDC-4 zeigen damit im Vergleich zum kommerziellen Referenzsystem YP-50F unter den 
gegebenen Testbedingungen eine bessere Stabilitätsleistung. Der Referenzkohlenstoff erreicht 
nach 10000 Entladezyklen eine Kapazität, welche 84% der ursprünglichen Kapazität aus 
Zyklus 1 entspricht. 
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Abb. 74: Verlauf der spezifischen Kapazität über 10000 Entladezyklen mit einem spezifischen 
Entladestrom von 5 A g-1 (im Potentialbereich 0 – 2 V in 1 M TEABF4-Lösung in ACN) 
 













Die Verringerung von Cspez der getesteten Systeme über die Zeit kann diverse Ursachen 
haben. Auf der einen Seite kann eine Degeneration der Kapazität durch mechanische 
Beanspruchung während der Lade-/Entladevorgänge erfolgen, welche die makroskopische 
Struktur der Elektrodenschicht verändert. Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen 
einer gealterten Elektrode zeigen, dass sich das Leitadditiv scheinbar im Verlauf der 
Stabilitätsmessung umlagert und durch diese Neuverteilung die Leitfähigkeit innerhalb der 
Schicht beeinflusst wird (Abb. 75). Diese Strukturänderungen sollten sich gleichmäßig auf 
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alle Systeme auswirken, da alle Elektroden nach dem gleichen Prinzip erstellt wurden. Des 
Weiteren kann durch die Interkalation und De-Interkalation von Elektrolytionen in die 
graphitischen Domänen der Kohlenstoffmaterialien eine Kontraktion der Elektrodenschicht 
erfolgen, welche diese zusätzlich beansprucht [321]. 
 
a. b.  
Abb. 75: REM-Aufnahme von Elektrodensystem SiOCDC-2 a. vor und b. nach Stabilitätsmessung 
von 10000 Zyklen bei 5 A g-1 
 
Auf der anderen Seite können sich Elektrolytionen in den Poren der porösen Elektroden 
mittels Elektrosorption festsetzen. Diese Immobilisierung führt zur Verstopfung der 
mikroporösen Struktureinheiten und somit zur Verringerung der effektiven Oberfläche [272]. 
Des Weiteren kann ein Abbau des Elektrolyten an funktionellen Gruppen oder Defekten der 
Elektrodenoberfläche erfolgen. Diese Zersetzungsprodukte können den Kohlenstoff angreifen 
und zusätzliche Funktionalitäten verursachen, welche die Leitfähigkeit innerhalb der 
Aktivkomponente beeinflussen, oder ebenfalls das Porensystem blockieren [325]. 
Anschließende impedanzspektroskopische Analysen der gealterten Zellen zeigen einen 
ähnlichen Kurvenverlauf wie die Daten in Abbildung 67a. Allerdings offenbart die Zunahme 
des Halbkreisdurchmessers im Hochfrequenzbereich eine Erhöhung des Ladungs-
durchtrittswiderstands (Rct) (Abb. 76-77  und Tab. 21). Diese Beobachtung stützt die Theorie 
der teilweisen Elektrosorption und Zersetzung von Elektrolytionen im porösen 
Elektrodenmaterial. Besonders markant ist die Zunahme von Rct für das amorphe und 
defektbehaftete SiOCDC-1. Weiterhin ist eine Erhöhung des Elektrolytwiderstands (RS) für 
dieses System zu erkennen. Aufgrund der mikroporösen Struktur sollte eine teilweise 
Blockierung der Poren in diesem Kohlenstoffmaterial am stärksten ins Gewicht fallen.  Des 
Weiteren lässt sich eine Erhöhung der Durchtrittswiderstände für die Systeme mit SiOCDC-3 
und SiOCDC-4 erkennen. Eine Begründung kann für diese Elektroden in der zunehmenden 
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Einlagerung von BF4
























































Abb. 76: Nyquist-Darstellung der impedanzspektroskopischen Untersuchung der Systeme a. SiOCDC-
1, b. SiOCDC-2, c. SiOCDC-3 und SiOCDC-4 nach der Stabilitätsmessung in 1 M TEABF4 in 
Acetonitril (Blaue Kurven stellen ursprüngliche Daten aus Abb. 67a und rote Kurven Messungen nach 
Stabilitätstests dar.) 
 

















Abb. 77: Nyquist-Diagramm des Referenzsystems YP-50F nach der Stabilitätsmessung in 1 M 
TEABF4-Lösung in ACN (Blauer Graph beschreibt ursprüngliche Daten aus Abb. 67a.) 
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Allein das System SiOCDC-2 zeigt eine Verringerung des Ladungsdurchtrittswiderstands, 
dessen Ursache bisher ungeklärt ist. 
Weitere Analyseversuche der Systeme nach absolvierten Stabilitätstests mit Hilfe von 
Infrarotspektroskopie bleiben ohne Befund. 
 
Tab. 21: Widerstandswerte erhalten über die Simulation der gealterten Zellen aus Abbildung 76 und 

















Abschließend bleibt zu schlussfolgern, dass es möglich ist, aus siliziumoxykarbidischen 
Keramiken, welche über einen Sol-/Gel-Prozess erzeugt werden, einen porösen Kohlenstoff 
zu synthetisieren. Je nach Syntheseparametern offenbart sich ein unterschiedliches 
elektrochemisches Verhalten in den charakterisierten Doppelschichtkondensatoren. Der 
tiefgreifendste Einfluss auf die elektrochemischen Eigenschaften kann durch die Temperatur 
während des Pyrolysevorgangs genommen werden, da hier der Graphitisierungsgrad und das 
damit verbundene Porensystem des Kohlenstoffs geprägt werden. Die zunehmende Ordnung 
der Kohlenstoffstruktur verringert den Zellwiderstand erheblich. Der generelle Einfluss der 
porösen Strukturen auf die elektrochemischen Eigenschaften der SiOCDCs kann durch 
Abbildung 78 zusammengefasst werden. Bei der Darstellung des Ragone-Diagramms der 
erzeugten Systeme zeigt sich, dass die hauptsächlich mikroporösen Kohlenstoffe eine hohe 
Energiedichte von bis zu 67 Wh kg-1 bei 4,1 kW kg-1 besitzen (SiOCDC-2). Durch die 
Zunahme der mesoporösen Struktur und die Verbesserung der Leitfähigkeit innerhalb der 
Kohlenstoffe kann die Leistungsdichte entscheidend erhöht werden auf bis zu 292 kW kg-1 
mit einer Energiedichte von 26 Wh kg-1 (SiOCDC-4). Diese Verbesserung erfolgt zu Lasten 
der Energiedichte, da ein Großteil der mikroporösen Oberfläche verloren geht bei der 
Erzeugung der Mesoporen. Doch es wird ersichtlich, dass die Siliziumoxykarbide 
hervorragende Vorläufer für eine breite Klasse an porösen Kohlenstoffen darstellen, deren 
Eigenschaften einfach über die Synthesebedingungen der Keramik gesteuert werden können. 
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5.3 Modifikation von Siliziumoxykarbid-abgeleiteten 
Kohlenstoffmaterialien 
 
Um die Leistung der Kohlenstoffe basierend auf den Siliziumoxykarbiden weiter zu erhöhen, 
wurde versucht, sowohl die resultierenden Kohlenstoffmaterialien zu modifizieren, als auch 
den Syntheseparameter der Aufheizrate während des Pyrolysevorgangs zu variieren. 
 
5.3.1 Aktivierung der SiOCDCs 
 
Erste Modifikationen der synthetisierten SiOCDCs beruhen auf Aktivierungsversuchen der 
Elektrodenmaterialien, um zusätzliche Porosität einzubringen [130,326,327]. Die Aktivierung der 
Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe erfolgt mittels CO2-Behandlung unter Nutzung des 
Boudouard-Gleichgewichtes bei einer Temperatur von 950 °C.  
CO2        2 C                         2 CO        Cporös+ +
T > 540 °C
T < 540 °C
T > 700 °
T  700 °C  
Der Ätzprozess findet vornehmlich an Defekten des Kohlenstoffgitters statt und soll 
zusätzliche mikroporöse Oberfläche generieren. Des Weiteren werden bereits bestehende 
Poren durch den Prozess geweitet. 
Die Untersuchung der aktivierten SiOCDCs mittels N2-Physisorptionsmessung und der 
Vergleich mit den ursprünglichen Kohlenstoffmaterialien aus Kapitel 5.2.3 bezeugt, dass der 
im vorhergehenden Kapitel ermittelte Trend der Porenvolumina und spezifischen Oberflächen 
unverändert bleibt. Allerdings zeigt die Änderung der Porosität die Möglichkeit einer 
Modifizierung mit Hilfe von gasförmigem CO2 (Abb. 79 und Tabelle 22). In Abhängigkeit 
vom vorherrschenden Kohlenstoffsystem des SiOCDCs gelingt die Abwandlung des 
Porensystems unterschiedlich gut. Das System SiOCDC-1 erfährt aufgrund des stark 
amorphen und defektbehafteten Charakters der Kohlenstoffstruktur eine Verringerung der 
spezifischen Oberfläche, während die Porenradienverteilung weitestgehend unbeeinflusst 
scheint. Es zeigt sich durch die Analyse der mikroporösen Struktur mittels 
Tiefdruckphysisorptionsmessung, dass ein Großteil der Ultramikroporen mit dP ≤ 0,6 nm 
durch den Ätzprozess verloren geht (Abb. 80). Der Verlust dieses feinen Porensystems führt 
zu einer Abnahme der spezifischen Oberfläche um 23% gegenüber SiOCDC-1. 
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Abb. 79: N2-Physisorptionsisothermen mit korrespondierenden Porenradienverteilungen der 
aktivierten Kohlenstoffe (rote Graphen) a. SiOCDC-1a, b. SiOCDC-2a, c. SiOCDC-3a und d. 
SiOCDC-4a bei T = -196 °C gemessen (Volle Symbole bezeichnen die Adsorption und leere Symbole 
die Desorption der Isothermen. Blaue Kurven stellen Daten der nicht aktivierten SiOCDCs dar.) 
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Tab. 22: Zusammenfassung der Eigenschaften der aktivierten SiOCDCs, welche über N2-
















P                  
/ [cm3 g-1]
Aspez
(2 < d < 50 nm)     
/ [m2 g-1]
Aspez






Die restlichen Physisorptionsexperimente zeigen eine Verschiebung der Isothermen zu 
höheren adsorbierten Gasvolumina. Diese Beobachtung ist auf eine Erhöhung der 
spezifischen Probenoberfläche zurückzuführen. SiOCDC-2a offenbart durch den 
Aktivierungsprozess eine Zunahme von 7% in der spezifischen Oberfläche. Die Ätzung des 
Porensystems führt zu einer erheblichen Zunahme der mesoporösen Oberfläche auf Kosten 
der mikroporösen Struktur. Die ermittelte Porenradienverteilung weist eine Verschiebung des 
mesoporösen Systems zu höheren Porendurchmessern auf. Die Betrachtung des mikroporösen 
Systems mit Hilfe der Tiefdruckadsorption offenbart, dass die Ultramikroporen unterhalb des 
Porendurchmessers von ~0,7 nm anaolg zu SiOCDC-1a nahezu vollständig entfernt werden, 
während das Maximum der Mikroporen eine leichte Verschiebung zu dP ~ 0,93 nm erfährt. 
Material SiOCDC-3a zeigt keine nennenswerten Zuwächse in der spezifischen Oberfläche 
durch die Aktivierung. Allerdings erfolgt durch den Ätzprozess mittels CO2 analog zum 
System SiOCDC-2a eine Zunahme der mesoporösen Oberfläche auf Kosten der Mikroporen. 
Das mesoporöse SiOCDC-4a erfährt durch die Aktivierung einen Oberflächenzuwachs von 
10%. Wie bei den vorhergehenden Systemen werden die Poren durch den Ätzprozess leicht 
aufgeweitet, was zu einer Zunahme der mesoporösen Oberfläche und des mittleren 
Porendurchmessers führt. Die Analyse der mikroporösen Struktur beweist, dass durch die 
Aktivierung zusätzliche Ultramikroporen erschaffen werden, welche im Bereich dP ~ 0,5 nm 
liegen. Die Betrachtung der Physisorptionsdaten lässt den Schluss zu, dass bei den gegebenen 
Bedingungen durch die Aktivierung hauptsächlich eine Aufweitung des vorhandenen 
Porensystems erfolgt.  
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Abb. 80: N2-Physisorptionsisothermen im Tiefdruckbereich mit korrespondierenden 
Porenradienverteilungen für die aktivierten Proben (rote Kurven) a. SiOCDC-1a, b. SiOCDC-2a, c. 
SiOCDC-3a und d. SiOCDC-4a gemessen bei T = -196 °C (Blaue Graphen zeigen Daten der 
ursprünglichen SiOCDCs.) 
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Der Referenzkohlenstoff YP-50F wird analog den Siliziumoxykarbid-abgeleiteten 
Kohlenstoffen einem Aktivierungsschritt unterzogen, welcher zu einer 10%-igen Erhöhung 
der spezifischen Oberfläche führt gegenüber dem unbehandelten Referenzkohlenstoff 
(Tabelle 22). Die Analyse der Porenstruktur zeigt bei der Aktivierung des Kohlenstoffs keine 

















































































































































































































































































Abb. 81: a. N2-Physisorption mit korrespondierender Porenradienverteilung  und b. N2-
Tiefdruckadsorption mit zugehöriger Porenradienverteilung von aktiviertem Kohlenstoff YP-50F 
gemessen bei T = -196 °C (Blaue Kurven geben die ursprünglichen Daten von YP-50F wieder.) 
 
Die Charakterisierung der aktivierten Kohlenstoffstruktur mit Hilfe von Raman-
Spektroskopie führt zu der Erkenntnis, dass die Ätzprozesse hauptsächlich den 
defektbehafteten Kohlenstoff angreifen, da die ID/IG-Verhältnisse der aktivierten Proben im 
Vergleich zu den ursprünglichen Kohlenstoffmaterialien sinken (Abb. 82 und Abb. 83). Die 
Beseitigung der reaktiven Defektstellen ist besonders erkennbar anhand der Probe SiOCDC-
1a, da hier der vorher vorhandene Untergrund im Raman-Spektrum extrem verringert wird 
und ebenfalls das ID/IG-Verhältnis nahezu halbiert wird.  
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Abb. 82: Raman-Spektren der aktivierten Kohlenstoffmaterialien gemessen mit einer 
Anregungswellenlänge λ = 514,5 nm 
 





































































































































Abb. 83: a. Flächengewichtete Intensitätsverhältnisse der D- und G-Schwingungsmoden und b. 
Halbwertsbreiten der entsprechenden Banden der aktivierten Materialien 
 
Der grundlegende Trend der zunehmenden Graphitisierung von Probe SiOCDC-1 zu 
SiOCDC-4 bleibt auch nach der Aktivierung erhalten. Besonders auffällig in den 
aufgenommenen Spektren ist die Minimierung der D-Mode bei SiOCDC-4a, welche mit einer 
intensiven Ausprägung des 2D-Signals im Spektrum der Probe einhergeht. Das geringe ID/IG-
Verhältnis von 0,52 (± 0,23) resultiert aus dem hohen Anteil an graphitischen Domänen und 
der teilweisen Entfernung des verbliebenen amorphen Kohlenstoffs. Die Betrachtung des 
Intensitätsverhältnisses zwischen G- und 2D-Schwingungsmode offenbart einen Wert von ~1. 
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Der Betrag dieses Verhältnisses tendiert zum IG/I2D-Verhältnis welches für reinen Graphit 
(IG/I2D ~ 2) beobachtet werden kann 
[267]. Ein weiterer Hinweis auf die Erhöhung des 
Ordnungsgrades in den Kohlenstoffen ist die allgemeine Abnahme der Halbwertsbreiten der 
D- und G-Schwingungsmoden [305]. Das Referenzsystem YP-50Fa erfährt durch die CO2-
Aktivierung keine nennenswerte Änderung des flächengewichteten Verhältnisses der D- und G-Mode. 
Dies mag dadurch begründet sein, dass YP-50F selbst eine Aktivkohle ist. 
Die Untersuchung der aktivierten Kohlenstoffe mittels Rasterelektronenmikroskopie zeigt das 
Auftreten zusätzlicher Porositäten in der Oberfläche der agglomerierten Partikel (Abb. 84). 
Dies lässt auf einen Ätzvorgang an der Kohlenstoffoberfläche während der Aktivierung 






Abb. 84: REM-Aufnahmen der aktivierten Kohlenstoffe a. SiOCDC-1a, b. SiOCDC-2a, c. SiOCDC-
3a und d. SiOCDC-4a 
 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass die ermittelte Zunahme des Porenvolumens und 
der spezifischen Oberfläche, die bei einem Großteil der Materialien ermittelt werden kann, 
eine Folge des Aktivierungsprozesses ist. Weiterhin erfolgt für die Siliziumoxykarbid-
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abgeleiteten Kohlenstoffe eine Erhöhung des Ordnungsgrades innerhalb der 
Kohlenstoffstruktur. Diese optimierte Graphitisierung sollte eine weitere Verbesserung der 
Leitfähigkeit in den Elektrodenschichten zur Folge haben und somit die Ergebnisse der 
elektrochemischen Charakterisierung positiv beeinflussen. Die Eigenschaften der porösen 
Systeme lassen sich als Übersicht wie in Abb. 85 über dem Graphitisierungsgrad der 
aktivierten Proben darstellen. Die Pfeile in der Darstellung geben die Entwicklungsrichtung 
der spezifischen Eigenschaft gegenüber den nicht aktivierten Proben an. 
 













































































5.3.1.1. Nutzung der aktivierten SiOCDCs in elektrochemischen 
Doppeschichtkondensatoren 
 
Die Prozessierung der Elektrodenmaterialien erfolgt nach Abbildung 20 durch eine 
lösungsmittelfreie Technik mit einem Gemenge aus 90 Gew.-% Aktivkomponente, 5 Gew.-% 
Leitadditiv und 5 Gew.-% Binder. Die freistehenden und stabilen Elektrodenschichten 
besitzen eine durchschnittliche Schichtdicke von 115 µm. Die Erhöhung der Porosität in den 
Aktivkomponenten während der CO2-Behandlung führt in den resultierenden Elektroden zu 
einer Verringerung der Dichte. So zeigt das Elektrodensystem SiOCDC-2a eine 
Elektrodendichte von 0,2 g cm-3 und die Dichte der Elektrodenschicht mit SiOCDC-4a wird 
sogar auf 0,12 g cm-3 minimiert. Die Dichte des Systems SiOCDC-3a bleibt mit einer 
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Verringerung von 7% nahezu unverändert gegenüber der Elektrodenschicht mit SiOCDC-3. 
Die Abnahme der spezifischen Oberfläche von SiOCDC-1a verursacht eine 25%-ige 
Zunahme der Elektrodendichte auf ~0,37 g cm-3. Des Weiteren führt die Erhöhung der 
spezifischen Oberfläche für YP-50Fa zu einer Verminderung der Dichte der freistehenden 
Elektrodenschicht auf 0,4 g cm-3. Abbildung 86b stellt eine exemplarische 
rasterelektronenmikroskopische Aufnahme einer Elektrodenschicht mit aktiviertem 
Elektrodenmaterial dar. Im direkten Vergleich mit einer äquivalenten Schicht ohne aktivierte 
Komponente offenbart sich eine scheinbar kompaktere Schicht mit kleineren Partikeln. Die 
Schwächung der mechanischen Stabilität während des Aktivierungsvorganges könnte eine 




Abb. 86: REM-Aufnahme von trocken prozessierter Elektrodenschicht mit a. SiOCDC-2 und b. 
SiOCDC-2a (jeweils mit 5 Gew.-% Carbon Black und 5 Gew.-% PTFE) 
 
Die Untersuchung des Schichtwiderstands der unterschiedlichen Elektrodensysteme mittels 4-
Punkt-Methode zeigt nur für SiOCDC-1a eine Verbesserung der Leitfähigkeit innerhalb der 
Elektrodenschicht, wenn diese den Schichten aus Kapitel 5.2.4 gegenübergestellt werden 
(Tab. 23). Die übrigen Elektroden zeigen eine Erhöhung des Schichtwiderstands um bis zu 
85%. Diese Beobachtung ist überraschend, da ein steigender Graphitisierungsgrad, wie er von 
SiOCDC-1a zu SiOCDC-4a auftritt, eine bessere Leitfähigkeit gewährleisten sollte. Eine 
Begründung könnte die zuvor erwähnte Verringerung der Partikelgröße der 
Aktivkomponenten sein. Kleinere Partikel führen zu einer Erhöhung der 
Grenzschichtenanzahl innerhalb einer Flächen- bzw. Volumeneinheit. Eine höhere Anzahl an 
Grenzschichten erschwert den Transport von Elektronen innerhalb der Schicht und resultiert 
somit in einem erhöhten Widerstand. Dieser Einfluss sollte ebenso in der EIS-Analyse der 
Elektrodensysteme erkennbar sein. YP-50Fa zeigt gegenläufig zum Großteil der aktivierten 
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Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe mit ρA = 348 (± 24) Ohm □
-1 (σ = 0,29 S cm-1) 
eine Verringerung des Schichtwiderstands durch die Aktivierung. 
 
Tab. 23: Ergebnisse der Schichtleitfähigkeitsbestimmung über die 4-Punkt-Methode 
0,452,20 ( ± 0,24)191 ( ± 21)SiOCDC-4a
0,0714,89 ( ± 1,85)1295 ( ± 161)SiOCDC-3a
0,0616,76 ( ± 1,80)1397 ( ± 150)SiOCDC-2a







/ [Ohm    -1]Probe
 
 
Die aktivierten Rundelektroden der unterschiedlichen Systeme, welche mit einem 
Stromkollektor aus kohlenstoffbeschichtetem Streckaluminium versehen sind, werden mit 
Hilfe impedanzspektroskopischer Analysemethoden als symmetrische 
Doppelschichtkondensatoren untersucht. Die Darstellung des Nyquist-Diagramms basierend 
auf dieser Untersuchungsmethode offenbart den für poröse Kohlenstoff-EDLC-Elektroden 
typischen Verlauf der frequenzabhängigen Widerstände (Abb. 87a).  
 































































































Abb. 87: a. Nyquist-Diagramme und b. Frequenzabhängigkeit der Kapazität für die 
aktivierten Kohlenstoffe im Elektrolyten aus 1 M TEABF4 in Acetonitril 
 
Die Graphen sind charakterisiert durch einen halbkreisähnlichen Bereich bei hohen 
Frequenzen und einen annähernd senkrechten Kurvenverlauf bei niedrigen Frequenzen. Der 
Durchmesser des Halbkreises verringert sich entsprechend den Erkenntnissen aus Kapitel 
5.2.4 für die Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffmaterialien mit zunehmender 
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Graphitisierung von SiOCDC-1a zu SiOCDC-4a. Eine Quantifizierung der Messergebnisse 
über die Simulation mittels Ersatzschaltkreis liefert die Widerstandswerte in Tabelle 24. Eine 
Gegenüberstellung dieser Werte mit den Widerständen der unmodifizierten Systeme aus 
Tabelle 17 zeigt, dass sich die seriellen Äquivalenzwiderstände (ESRImp) sämtlicher Systeme 
erhöhen. Dies beruht hauptsächlich auf der Vergrößerung von Rct. Wie schon bei der 
Diskussion der Ergebnisse der 4-Punkt-Leitfähigkeitsmessung dargelegt, kann eine steigende 
Anzahl an Grenzschichten zu einer Verschlechterung des Ladungstransfers durch die 
Elektrodenschicht führen und somit die Impedanz negativ beeinflussen. Dieser Effekt kann 
eventuellen Verbesserungen des Durchtrittswiderstands durch eine Erhöhung des 
Graphitisierungsgrades in den Aktivkomponenten entgegenwirken.  
 

























Die Analyse der Frequenzabhängigkeit der Kapazität für die modifizierten Elektrodensysteme 
lässt analog zum Nyquist-Diagramm die charakteristischen Domänen für poröse 
Kohlenstoffelektroden in Doppelschichtkondensatoren erkennen. So zeigt sich bei hohen 
Frequenzen ein Ohm´sches Verhalten, während im Niederfrequenzbereich ein kapazitives 
Verhalten dominant ist. Entsprechend dem Einfluss der CO2-Aktivierung lässt sich eine 
Verschiebung des Frequenzverhaltens feststellen, wenn die maximale Arbeitsfrequenz 
f(1/2Cspez, max) zum Vergleich herangezogen wird. Eine Steigerung des mittleren 
Porendurchmessers für SiOCDC-2a und SiOCDC-4a führt zu einem Anstieg der 
Arbeitsfrequenz auf ~2,5 und 13,7 Hz. Diese Verbesserung der Frequenzantwort im 
organischen Elektrolyten in Verbindung mit hohen Kapazitäten könnte Verwendung in 
Hochleistungsspeichersystemen finden [3,140,167]. Da das Material SiOCDC-3a keine 
nennenswerte Veränderung durch den aktivierungsprozess erfährt bleibt die Arbeitsfrequenz 
ebenfalls unverändert gegenüber der unaktivierten Probe. 
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Die Änderung der Porensysteme durch die CO2-Modifikation beeinflusst ebenfalls das 
galvanostatische Verhalten der Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffmaterialien (Abb. 88 und 
Tab. 25). So erfährt das Material SiOCDC-1a durch die Abnahme der spezifischen Oberfläche 
und die Erhöhung des Zellwiderstands eine erhebliche Verringerung in der spezifischen 
Kapazität. Hier werden für das System nur noch Kapazitäten von maximal 49 F g-1 erreicht, 
was einem Wert von 45% der maximalen Kapazität des nicht aktivierten Kohlenstoffmaterials 
entspricht. Des Weiteren ist eine stärkere Zunahme des Spannungsabfalls ∆U am 
Umschaltpunkt zwischen Lade- und Entladevorgang mit steigender Stromstärke ersichtlich, 
welcher die spezifische Kapazität negativ beeinflusst (Abb. 88a und Abb. 89). 
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Abb. 88: Verlauf a. der spezifischen Kapazität und b. des Innenwiderstandsabfalls ∆U der CO2-
aktivierten Elektrodenmaterialien über den spezifischen Entladestrom (in 1 M TEABF4 in ACN) 
 
Die Systeme mit SiOCDC-2a und -3a weisen keine oder nur geringfügige Verbesserungen in 
der spezifischen Kapazität im gemessenen Bereich des Lade- bzw. Entladestroms auf 
gegenüber den ursprünglichen Elektroden. Diese Beobachtung kann für das Material 
SiOCDC-3a damit begründet werden, dass kaum Änderungen in der Porenstruktur auftreten. 
Bei der Betrachtung der Elektrolyt- und Porendurchmesser, basierend auf Abb. 69 und Gl. 23, 
zeigt sich, dass der Anteil an „optimal nutzbarer“ Oberfläche, welche im Bereich 0,68 ≤ dP ≤ 
1,3 nm liegt, an der gesamten spezifischen Oberfläche nahezu konstant bleibt mit 34%. Das 
Verhalten des aktivierten Kohlenstoffmaterials, welches durch Pyrolyse und Chlorierung bei 
1000 °C erhalten wurde (SiOCDC-2a), kann auf dem gleichen Weg erklärt werden. So erfährt 
das System zwar eine Erhöhung der spezifischen Oberfläche, allerdings verringert sich der 
Betrag der „optimalen“ spezifischen Oberfläche durch die Verschiebung der 
Porenradienverteilung zu höheren Durchmessern. A(0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm) besitzt in der 
aktivierten Elektrodenkomponente nur noch einen Anteil von 37% an der ermittelten 
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spezifischen Oberfläche (A(dP ≤ 50 nm)). Die maximale Kapazität von SiOCDC-4a konnte 
mit 73 F g-1 um 33% gesteigert werden gegenüber dem unaktivierten Elektrodenmaterial. 
Dieses Ergebnis kann erklärt werden durch die Erhöhung der spezifischen Oberfläche mit 
Hilfe der CO2-Aktivierung. Dies hat gleichzeitig zu einer Zunahme des Betrags der 
spezifischen Oberfläche zwischen 0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm geführt, obwohl der Anteil an der 
Gesamtoberfläche von SiOCDC-4a mit 19% leicht abnimmt gegenüber SiOCDC-4. Aufgrund 
der Erhöhung der spezifischen Oberfläche, welche einhergeht mit einer Zunahme der 
Oberfläche im Bereich 0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm, weist das Referenzsystem YP-50Fa ebenfalls 
einen leichten Zuwachs (~6%) von Cspez, max auf. 
 













Werden die Spannungsabfälle ∆U am Innenwiderstand bei den unterschiedlichen spezifischen 
Entladeströmen für eine nähere Betrachtung herangezogen, fällt auf, dass die resultierenden 
seriellen Äquivalenzwiderstände (ESRC/D) für die unterschiedlichen Systeme einen ähnlichen 
Trend wie die Serienwiderstände aus der Impedanz (ESRImp) aufweisen (Abb. 88b und Tab. 
24). Es offenbart sich ebenfalls eine Erhöhung der Zellwiderstände für die meisten Systeme 
beim Vergleich mit den ursprünglichen Elektrodensystemen aus Kapitel 5.2.4. 
Die in Abbildung 89 dargestellten Spannungsverläufe der unterschiedlichen 
Elektrodensysteme bei bestimmten spezifischen Lade-/Entladeströmen zeigen für alle Proben 
eine nahezu ideales Verhalten, wie es auch bei den nicht aktivierten Proben beobachtet 
werden kann. Weiterhin ist die Zunahme des Spannungsabfalls am Innenwiderstand 
erkennbar, welcher mit steigendem Entladestrom zur Abnahme der spezifischen Kapazität 
führt. 
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Abb. 89: Spannungsverläufe der untersuchten aktivierten EDLC-Elektroden bei a. 1 A g-1, b. 20 A g-1, 
c. 40 A g-1 und d. 60 A g-1 im org. Elektrolyten (1 M TEABF4 in ACN) 
 
Eine Beurteilung der Elektrodenschichten über die kapazitiv-zugängliche Oberfläche mittels 
Gleichung 24 und denen im Anhang angegebenen Regressionskurven zeigt, dass nur die 
Elektrode SiOCDC-1a einen Zuwachs im Oberflächenverhältnis zwischen elektrochemisch 
ermittelter und über Physisorption ermittelter Elektrodenoberfläche aufzeigt (Tab. 26). Diese 
Erhöhung beruht auf einer Verringerung des Ultramikroporenanteils in der spezifischen 
Oberfläche. So fällt mit Hilfe der CO2-Modifizierung der Betrag der Oberfläche mit dP < 0,68 
nm auf 2% der Gesamtfläche der Aktivkomponente, während der Anteil der Oberfläche mit 
0,68 ≤ dP ≤ 1,3 nm auf 43% ansteigt. Die Reduzierung der Oberflächenverhältnisse für die 
restlichen Elektrodenschichten kann auf die Erhöhung des Ultramikroporenanteils bzw. den 
Rückgang des Oberflächenanteils mit einem mittleren Porendurchmesser  von 0,68 – 1,3 nm 
zurückgeführt werden. Wie in Kapitel 5.2.4 dargestellt scheint der Oberflächenanteil in 
diesem Bereich einen besonderen Einfluss auf die elektrochemischen Ergebnisse zu besitzen. 
Die Ergebnisse der N2-Physisorptionsmessungen (Isothermen nicht dargestellt) aus Tab. 26 
zeigen, dass die Elektrodenschichten mit bis zu 2300 m g-1 selbst nach der trockenen 
Prozessierung eine hohe Porosität besitzen. 
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Die Charakerisierung der aktivierten Elektroden mittels Zyklovoltammetrie liefert bei 
niedrigen Vorschubspannungen von τ = 10 mV s-1 neben der für Doppelschichtkondensatoren 
typischen rechteckigen Kurvenform Signale für scheinbar Faradaysche Prozesse (Abb. 90). 
Die Signale im Potentialbereich von -(1,2 – 1,0) V und 1,0 – 1,2 V sind in der Lage identisch 






























































Abb. 90: Zyklovoltammogramme der Elektroden mit der Aktivkomponente a. SiOCDC-1a, b. 
SiOCDC-2a, c. SiOCDC-3a und d. SiOCDC-4a bei τ = 10 mV s-1 (in 1 M TEABF4) 
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Eine mögliche Erklärung für diese Signale könnte die Interkalation von BF4
--Ionen in die 
graphitischen Domänen des Elektrodenmaterials während des Ladeprozesses der jeweiligen 
Halbzelle liefern [320–322]. Eine Beobachtung, welche diese Annahme bestätigen würde, ist die 
Verstärkung der Signalintensität in den Elektroden mit den aktivierten Komponenten. In 
Kapitel 5.3.1 konnte festgestellt werden, dass die CO2-Modifizierung durch Reaktion des 
amorphen, defektbehafteten Kohlenstoffs abläuft und somit der Graphitisierungsgrad erhöht 
wird. Die Aktivierung könnte somit den Zugang der Elektrolytionen zu den graphitischen 
Domänen erleichtern und dadurch den Grad an Interkalation erhöhen. 
Ebenso wie die Proben aus Kapitel 5.2.4 zeigen die zyklovoltammetrischen Kurven der 
aktivierten Kohlenstoffe eine Verbreiterung der Interkalationssignale bei höherer 
Vorschubspannung (τ = 100 mV s-1). Die in Abb. 91 abgebildeten CVs sind durch den 







































































Abb. 91: Zyklovolammetrische Messungen der Elektroden mit a. SiOCDC-1a, b. SiOCDC-2a, c. 
SiOCDC-3a und d. SiOCDC-4a bei einer Vorschubspannung von 100 mV s-1 in 1 M TEABF4 
 
Das aktivierte Referenzsystem YP-50Fa zeigt ein zu den Oxykarbid-abgeleiteten 
Kohlenstoffmaterialien identisches Verhalten bei der zyklovoltammetrischen 
Charakterisierung (Abb. 92).  
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Abb. 92: Zyklovoltammetrische Messungen des CO2-aktivierten Referenzsystems YP-50F bei einer 
Vorschubspannung von a. 10 mV s-1 und b. 100 mV s-1 im org. Elektrolyten (1M TEABF4 in ACN) 
 
Die Bestimmung der Langzeitstabilität lässt erkennen, dass die Aktivierung der 
Elektrodenmaterialien nur auf die Systeme SiOCDC-1a und -2a einen signifikanten Einfluss 
hat (Abb. 93 und Tab. 27). So zeigt sich für die Elektrode mit SiOCDC-1a eine Abnahme der 
Stabilität im Vergleich mit dem ursprünglichen SiOCDC-1. Beim Erreichen des 
zweitausendsten Entladezyklus ist für das Material mit der amorphen Kohlenstoffstruktur eine 
Kapazitätsabnahme von 20% zu verzeichnen. Dieser Wert wird momentan als Standard in der 
Industrie beschrieben für die Betrachtung der Stabilität von elektrochemsichen 
Doppelschichtkondensatoren [29].  
 













Gründe für dieses Verhalten können sowohl in der Struktur des Kohlenstoffs, als auch im 
Aufbau der Elektrode gesucht werden. Eine impedanzspektroskopische Untersuchung der 
Zellen nach Evaluation der Langzeitstabilität gibt näheren Aufschluss über auftretende 
Widerstände und lässt Rückschlüsse auf Alterungsprozesse zu (Abb. 94 und Tab. 28).  
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Abb. 93: Verlauf der spezifischen Entladekapazität über 10000 Zyklen mit einem spezifischen Strom 
von 5 A g-1 (in 1 M TEABF4 in Acetonitril) 
 
Die Auswertung des Nyquist-Diagramms des Elektrodensystems SiOCDC-1a zeigt Anstiege 
des Elektrolyt- und Durchtrittswiderstands. Diese können durch Verschlechterung der 
Diffusion des Elektrolyten innerhalb der Elektrodenschicht und durch Reaktionen der 
Elektrode mit dem Elektrolyten auftreten. Ursachen für diese Effekte können Elektrosorption 
und die Zersetzung der Elektrolytionen an Defekten in der Kohlenstoffstruktur sein [272,325].  
Aufgrund einer schlechten Vernetzung des Kohlenstoffs und dem damit verbundenen höheren 
Anteil an Defekten im Material SiOCDC-1a sind dies denkbare Vorgänge, welche die 
Beständigkeit des vermessenen Elektrodensysteme verringern im Vergleich zu den anderen 
aktivierten Elektroden. Die Abnahme der Langzeitstabilität gegenüber dem ursprünglichen 
SiOCDC-1 könnte durch eine geringere Stabilität der Porenwandungen erklärt werden. Wie 
zu Beginn des Kapitels dargestellt wurde, scheint die Aktivierung die mechanische Stabilität 
zu beeinflussen. Dies könnte zur Ablösung einzelner Komponenten führen und somit die 
Leistung der Elektrode negativ beeinflussen. Die Aktivierung des Systems SiOCDC-2 
hingegen hat eine Erhöhung der Stabilität von 82% auf 94% für SiOCDC-2a zur Folge. Eine 
Ursache könnte die Absättigung bzw. der Abbau von Defekten des Kohlenstoffgitters im 
Verlauf des Aktivierungsprozesses sein Dies führt zwar zur Verringerung der 
Anfangskapazität im Vergleich zu SiOCDC-2, aber die allgemeine Langzeitstabilität wird 
erhöht. 
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Abb. 94: Nyquist-Diagramme vor (blau) und nach (rot) der Evaluation der Langzeitstabilität von a. 
SiOCDC-1a, b. SiOCDC-2a, c. SiOCDC-3a und d. SiOCDC-4a 
 
Die übrigen Systeme besitzen mit einer Änderung der Stabilität gegenüber den nicht 
modifizierten Elektrodenmaterialien im Bereich von 2 – 3% ein Verhalten, welches man als 
konstant bezeichnen kann. Der Grund für diese Stabilität könnte für die Elektrodenmaterialien 
SiOCDC-3a und -4a im höheren Anteil an graphitischen Domänen liegen, welche chemisch 
inerter sind, als der amorphe Kohlenstoff. 
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Abschließend lässt sich sagen, dass nur die Systeme SiOCDC-2 und SiOCDC-4 wirksam 
mittels thermischer Behandlung im CO2-Gasstrom modifiziert werden konnten. Mit Hilfe der 
Aktivierung konnte für SiOCDC-2a die Langzeitstabilität entscheidend verbessert werden, 
während für das Kohlenstoffmaterial SiOCDC-4a die spezifische Kapazität erhöht werden 
konnte. Die jeweilige Änderung des Porensystems hat eine Erhöhung der Energiedichte zur 
Folge, welche allerdings mit einer Verringerung der Leistungsdichte einhergeht (Abb. 96). So 
beträgt die maximale Energiedichte für SiOCDC-2a nun 71 Wh kg-1 bei P = 2,2 kW kg-1 und 
die maximale gemessene Leistungsdichte für SiOCDC-4a liegt bei 237 kW kg-1 mit E = 32 













































Abb. 96: Ragone-Diagramm der aktivierten Systeme 
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5.3.2 Variation der Heizrate im Pyrolyseprozess 
 
Als weiteren Modifikationsversuch wurde die Heizrate bei der Pyrolyse des 
Phenyltrimethoxysilan-Xerogels variiert um den Effekt der Phasenseparation auf das 
Porensystem und den gebildeten Kohlenstoff zu studieren. Schmidt et al. zeigten bei der 
Pyrolyse von Poly(methylsiloxan), dass sowohl die Pyrolysetemperatur, als auch die Heizrate 
einen entscheidenden Einfluss auf die Struktur der PDCs haben [328]. Wie in den 
vorangegangenen Kapiteln gezeigt wurde, hat die Temperatur einen entscheidenden Einfluss 
auf die Entstehung des Porensystems und auf den Anteil an graphitischem Kohlenstoff in den 
SiOCDCs. So werden bei Temperaturen über 1000 °C vermehrt graphitische Nanodomänen 
gebildet, die sich zu mesoporösen Strukturen zusammenlagern. Diese haben wiederum einen 
positiven Effekt auf den Innenwiderstand des Systems und die Elektrolytdiffusion während 
schneller Lade- und Entladeprozesse. Pyrolysetemperaturen bis 1000 °C führen zur Bildung 
von Systemen, die zwar einen höheren Widerstand besitzen, aber durch ihr hauptsächlich 
mikroporöses System hohe spezifische Kapazitäten erreichen. In diesem Kapitel soll nun 
evaluiert werden, ob die Entstehung des Porensystems und der Graphitisierungsgrad gezielt 
über die Aufheizrate gesteuert werden können. Dafür wurden die Heizraten im Bereich von 
50 bis 450 °C h-1 variiert mit einer finalen Temperatur von 1300 °C über 3 h.  
 
 
Abb. 97: Fotos der Proben a. SiOC-3-50 und b. SiOC-3-300 
 
Nach der Pyrolyse des PhTMS-Xerogels kann durch eine optische Begutachtung ein erster 
Einfluss der Heizrate auf die resultierenden Siliziumoxykarbide erkannt werden. Das Material 
SiOC-3-50 (allgemeine Notation ist SiOC-3-Heizrate, welche beim Pyrolyseprozess 
eingesetzt wurde; Heizrate in [°C h-1]) zeigt als einziges System die Bildung eines schwarzen 
Feststoffs, der von einem weißen Netzwerk durchzogen ist (Abb. 97a). Diese verstärkte 
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Phasenseparation, welche zur Bildung eines makroskopischen, eigenständig nebeneinander 
vorliegenden SiO2- und Kohlenstoffnetzwerkes führt, kann bei keiner anderen Probe 
beobachtet werden. Die weiteren Keramiken, welche bei höheren Heizraten erstellt werden, 
zeigen die Bildung eines schwarzen glänzenden Feststoffs, wie er in Abbildung 97b 
dargestellt ist. Die Untersuchung der entstandenen Kohlenstoffsysteme mit Hilfe von Raman-
Messungen ergibt bei Betrachtung der flächengewichteten Signalverhältnisse der D- und G-
Mode keinen signifikanten Unterschied in den Proben (Abb. 98 und 99). Weiterhin ist bei 
allen Systemen die Ausbildung einer Bande der zweiten Ordnung der D-Schwingungsmode 
zu verzeichnen. Die Betrachtung der Halbwertsbreiten der D- und G-Mode lässt keinen klaren 
Trend erkennen, wie dies bei den Systemen SiOC-1 bis SiOC-4 der Fall war. 
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Abb. 98: Raman-Spektren der Siliziumoxykarbide bei unterschiedlichen Aufheizraten mit einer 
finalen Pyrolysetemperatur von 1300 °C (λ = 514,5 nm) 
 
Beim Vergleich mit der ursprünglich behandelten Keramik SiOC-3 aus Kapitel 5.2.2, welche 
bei einer Heizrate von 150 °C h-1 synthetisiert wurde, kann ein geringes ID/IG-Verhältnis für 
abweichende Heizraten beobachtet werden. Für die weitere Synthese zu den Oxykarbid-
abgeleiteten Kohlenstoffmaterialien wird das anfallende SiO2-Netzwerk von Probe SiOC-3-50 
mittels HF-Wäsche entfernt. 
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Abb. 99: a. Flächengewichtete Intensitätsverhältnisse der D- und G-Schwingungsmoden und b. 
Halbwertsbreiten der entsprechenden Banden der PDCs bei Heizraten zwischen 50 – 450 °C h-1 
 
Durch Chlorierung der Polymer-abgeleiteten Keramiken bei 1000 °C können poröse 
SiOCDCs erhalten werden, welche eine durchgehend schwarze Färbung besitzen. Die 
Charakterisierung mittels Stickstoffphysisorption bei -196 °C lässt erkennen, dass das 
Material SiOCDC-3-50 eine reversible Typ-I Isotherme entwickelt, während die anderen 
Kohlenstoffe Typ-IV Isothermen bilden mit einer Hysterese im Bereich von p/p0 ~ 0,5, wie 
sie auch für das ursprüngliche SiOCDC-3 erhalten werden (Abb. 100). Das Ausbleiben eines 
eindeutigen Anzeichens von Mesoporen in der Physisorptionsisotherme von Material 
SiOCDC-3-50 kann ein Hinweis darauf sein, dass die Neuordnung der Struktur und die 
Phasenseparation während der Pyrolyse die Bildung größerer Poren stört. Schnellere 
Aufheizraten, welche die Phasenseparation lokal begrenzen, scheinen hingegen die Bildung 
von größeren Mesoporen durch die Zusammenlagerung graphitischer Bereiche in den 
kohlenstoffreichen Regionen zu ermöglichen. Eine Auswertung mittels QSDFT-berechneter 





























































































































Ergebnisse und Diskussion 
 
 





















































































































































































































































Abb. 100: N2-Isothermen und zugehörige Porenradienverteilungen der SiOCDCs erhalten aus den 
Silizumoxykarbiden, welche synthetisiert wurden durch eine Heizrate von a. 50 °C h-1, b. 300 °C h-1 
und c. 450 °C h-1 (gemessen bei T = -196 °C) 
 
Die Porenradienverteilung von SiOCDC-3-50 offenbart einen Verlauf, der nahezu identisch 
mit dem mikroporösen SiOCDC-1 ist. Dementsprechend besitzt der Siliziumoxykarbid-
abgeleitete Kohlenstoff mit der niedrigsten Heizrate bei der Pyrolyse einen hohen Anteil an 
mikroporöser Oberfläche. Ebenfalls zeichnet sich ein geringer Anteil an Mesoporen mit dP ~ 3 
nm ab. Die Materialien SiOCDC-3-300 und SiOCDC-3-450 weisen Mesoporen im Bereich 
von 3 – 5 nm auf, wobei sich ein Maximum im mittleren Porendurchmesser bei einer Heizrate 
von 300 °C abzeichnet.  
 
Tab. 29: Zusammenfassung der Physisorptionsdaten für die porösen Kohlenstoffe erhalten durch 
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Die Untersuchung der Kohlenstoffstruktur mittels Raman-Schwingungsspektroskopie zeigt, 
wie aus den vorhergehenden Beobachtungen zu erwarten ist, die Entwicklung von D- und G-
Schwingungsbanden bei ~1340 cm-1 und ~1595 cm-1 in den Spektren (Abb. 101). Weiterhin 
tritt eine 2D-Bande auf, deren Intensität bzw. klarere Abgrenzung gegenüber anderen 
Signalen der zweiten Ordnung mit zunehmender Heizrate ebenfalls zuzunehmen scheint. 
Ausgehend von den flächengewichteten Intensitätsverhältnissen der D- und G-Mode und den 
Halbwertsbreiten dieser Signale besitzt das Material mit einer Heizrate von 450 °C (SiOCDC-
3-450) das höchste Maß an Ordnung in der Kohlenstoffstruktur (Abb. 102). Allerdings ist zu 
erkennen, dass die Heizrate keinen klaren Trend im Grad der Ordnung der Systeme erkennen 
lässt. Die ID/IG-Verhältnisse zentrieren sich um einen Wert von 1,43, wenn die 
entsprechenden Fehlerbalken in die Betrachtung mit einbezogen werden. Ähnliches gilt für 
die Halbwertsbreiten der D- und G-Schwingungsmoden der untersuchten Materialien. Hier 
zeichnet sich ebenfalls kein klarer Verlauf ab, wie es bei einer Variation der 
Synthesetemperatur der Fall ist [18,305].  
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Abb. 101: Raman-Spektren der SiOCDCs-3 mit unterschiedlichen Heizraten bei der Pyrolyse 
gemessen bei einer Anregungswellenlänge von 514,5 nm 
 
Dies bedeutet basierend auf der ausführlichen Charakterisierung von SiOCDC-3 im Kapitel 
5.2.3, dass jedes Kohlenstoffmaterial einen ähnlichen Anteil an geordneten sp2-Domänen 
Ergebnisse und Diskussion 
 
 
- 149 - 
ausbildet. Allerdings führt die verstärkte Phasenseparation für SiOC-3-50 dazu, dass die 
Zusammenlagerung dieser Bereiche zu größeren Mesoporen ausbleibt. 
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Abb. 102: a. Flächengewichtete Intensitätsverhältnisse der D- und G-Schwingungsmoden und b. 
Halbwertsbreiten der D- und G-Banden für die Siliziumoxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffe mit 
verschiedenen Heizraten bei der Pyrolyse 
 
Die thermische Analyse der Kohlenstoffe mit Hilfe von DTA-TG lässt auf die Bildung reiner 
Kohlenstoffe schließen, da die Materialien rückstandslos verbrennen (Abb. 103 und Tab. 30). 
Die unterschiedlichen Kohlenstoffmaterialien setzen sich ab einer Temperatur von 450 °C um 
und zeigen ein komplexes Verbrennungssignal, welches mindestens 2 Oxidationsstufen 
umfasst. Die Oxidation der Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffmaterialien ist spätestens bei 
900 °C vollständig abgeschlossen. Die erste Stufe der Massenabnahme findet für die 
Grenzfälle mit der niedrigsten (SiOCDC-3-50) und der höchsten (SiOCDC-3-450) 
Pyrolyseheizrate im Bereich von 450 – 800 °C statt. Bei diesen Temperaturen wird 
vorwiegend amorpher Kohlenstoff umgesetzt. Darüber hinaus zeichnet sich ein Bereich ab, 
welcher für die Zersetzung von graphitischen Strukturen bekannt ist [265]. Es ist auffällig, dass 
sich mit zunehmender Heizrate von SiOCDC-3-50 zu SiOCDC-3-450 die Schulter im Signal 
der Massenabnahme über die Zeit (dm/dt) stärker abzeichnet (Abb. 104). Dies könnte auf die 
vermehrte Bildung von thermisch stabileren Kohlenstoffstrukturen hinweisen und würde die 
Ergebnisse der Raman-Analyse für das Kohlenstoffmaterial hergestellt bei der höchsten 
Pyrolyseheizrate bekräftigen. Weiterhin unterstützt die thermische Analyse die Annahme der 
Bildung graphitischer Strukturen für das System SiOCDC-3-50, welche sich allerdings durch 
die starke Phasenseparation nicht zu Mesoporen zusammenlagern können. 
 
Ergebnisse und Diskussion 
 
 
- 150 - 





































































































































































Abb. 103: Differenzthermoanalyse und Thermogravimetrie der Systeme a. SiOCDC-3-50, b. 

























































































Abb. 104: DTG von a. SiOCDC-3-50, b. SiOCDC-3-300 und c. SiOCDC-3-450 
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SiOCDC-3-300 beginnt bereits bei Temperaturen von 400 °C zu oxidieren und ist bei 800 °C 
vollständig umgesetzt. Diese Beobachtung könnte für die verstärkte Anwesenheit amorpher 
bzw. defektbehafteter Strukturen sprechen, deren Existenz allerdings mittels Raman-
Spektroskopie nicht eindeutig bewiesen werden kann. Des Weiteren zeigt ein Vergleich von 
SiOCDC-3-300 mit SiOCDC-3 (Kap. 5.2.3) ähnliche ID/IG-Verhältnisse, aber stark 
abweichende thermische Analysen. 
 













Zusammenfassend ist zu bemerken, dass die Synthese gemischter Kohlenstoffsysteme für alle 
Proben möglich ist, wobei die Materialien bei der Analyse mittels DTA/TG und Raman-
Spektroskopie keine eindeutige Abhängigkeit gegenüber der Variation der Heizrate bei der 
Pyrolyse erkennen lassen. Der einzige erkennbare Einfluss liegt darin, dass eine minimale 
Heizrate benötigt wird um ein mesoporöses System auszubilden, da sonst die eintretende 
makroskopische Phasenseparation die Zusammenlagerung der graphitischen 
Kohlenstoffdomänen verhindert, welche benötigt wird um Mesoporen auszbilden. Die 
Erzeugung eines vorwiegend mikroporösen Systems hat bei diesen Temperaturen des 
Weiteren eine geringere spezifische Oberfläche zur Folge. 
 
Vorläufige Ergebnisse einer elektrochemischen Charakterisierung zeigen keine signifikanten 
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5.4 Poröse Kohlenstoffe aus geordnet-mesoporösen Organosilikas 
 
5.4.1 Periodisch geordnetes, mesoporöses Organosilika aus 1,4-
Bis(triethoxysilyl)benzen 
 
Strukturierungsversuche des Polysilsesquioxans basierend auf dem Monomer 
Phenyltrimethoxysilan zur Erzeugung von mesoporösen und geordneten Siliziumoxykarbid-
abgeleiteten Kohlenstoffen schlugen im Verlauf der Dissertation weitestgehend fehl. Deshalb 
wird im Folgenden beschrieben, wie versucht wurde, aus einem etablierten periodisch 
mesoporösen Organosilika ein solch geordnetes und mesoporöses SiOCDC zu synthetisieren. 
Das dabei verwendete System bedient sich des Monomers Bis(triethoxysilyl)benzen (BTEB). 
Nach dem momentanen Kenntnisstand ist dies der erste Versuch, aus einem PMO ein 
geordnetes Kohlenstoffmaterial mit Mesoporen zu erzeugen. 
Die Synthese der Vorläuferverbindung erfolgt dabei nach einer etablierten Methode, die von 
Inagaki et al. beschrieben wird [231]. Das so erhaltene Organosilika besitzt eine periodische 
Porenanordnung (Abb. 105).  
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Abb. 105: a. Röntgendiffraktometrische Untersuchung und b. Röntgenkleinwinkelstreuung des 
periodisch mesoporösen Organosilikas aus BTEB mit CuKα-Strahlung (λ = 0,154 nm) 
 
Die Charakterisierung mittels Röntgenkleinwinkelstreuung (engl. small angle X-ray 
scattering, SAXS) zeigt ein Signal bei 2Θ = 2,13 °, welches im Folgenden als (100)-Reflex 
bezeichnet wird. Die Berechnung des Netzebenenabstands ergibt einen Wert von 4,15 nm. 
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Des Weiteren sind im Röntgendiffraktogramm in Abbildung 105a zusätzliche Signale bei 
größeren Winkel von 2Θ = 11,84 ° und 2Θ = 23,36 ° zu erkennen. Diese Reflexe sind auf die 
semikristalline Struktur der Porenwände entlang der Kanäle zurückzuführen, welche sich 
während der Synthese ausbildet [231,329]. 
Untersuchung der Präkursorporenstruktur mit Hilfe von Stickstoffphysisorption offenbart eine 
Typ-IV Isotherme mit einer Hysterese im Relativdruckbereich von p/p0 = 0,42 – 1,0 (Abb. 
106 und Tab. 31). Die korrespondierende Porenradienverteilung (ermittelt über nicht lokale 
Dichtefunktionaltheorie, NLDFT) lässt auf eine mesoporöse Struktur mit einem mittleren 
Porendurchmesser von 3,7 nm schließen. Die Auswertung der N2-Adsorption/Desorption 
führt zu einer spezifischen Oberfläche von ~440 m g-1, welche nur durch Poren im Bereich 2 
































































































































Abb. 106: a. N2-Physisorptionsisotherme und b. korrespondierende Porenradienverteilung des 
periodisch mesoporösen Organosilikas gemessen bei T = -196 °C 
 




























5.4.2 Periodisch-mesoporöses SiOC aus PMO 
 
Die Pyrolyse des Netzwerkes im inerten Ar-Strom bei Temperaturen von 700 °C, 1000 °C 
und 1300 °C führt zu schwarzen Pulvern, was auf die Bildung einer freien Kohlenstoffphase 
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zurückgeführt werden kann [227,292]. Diffraktometrische Charakterisierungen der erzeugten 
Siliziumoxykarbide zeigen, dass für die Systeme, welche bei 700 °C (PMO-SiOC-1) und 
1000 °C (PMO-SiOC-2) behandelt wurden, die Ordnung der Porenstruktur bestehen bleibt, 
während die Periodizität innerhalb der Porenwände verloren geht (Abb. 107). Der (100)-
Reflex verschiebt sich durch Kontraktion des Netzwerkes aufgrund der thermischen 
Beanspruchung zu Werten mit 2Θ = 2,98 ° für PMO-SiOC-1 und 2Θ = 2,66 ° für PMO-SiOC-
2 [233]. Dies ergibt für die Keramik, welche durch eine Pyrolysetemperatur von 700 °C 
synthetisiert wurde, einen Netzebenenabstand von 2,97 nm und für die bei 1000 °C 
synthetisierte Keramik einen Abstand der Netzebenen von 3,32 nm.  
 


























































Abb. 107: a. Röntgendiffraktogramme der Keramiken erhalten durch Pyrolyse von BTEB-Xerogel bei 
700 °C (PMO-SiOC-1), 1000 °C (PMO-SiOC-2) und 1300 °C (PMO-SiOC-3) und b. SAXS-Analyse 
der Systeme PMO-SiOC-1, PMO-SiOC-2 und PMO-SiOC-3 (jeweils mit λ = 0,154 nm) 
 
Die hohe thermische Belastung, der das PMO-Netzwerk bei einer Pyrolysetemperatur von 
1300 °C (PMO-SiOC-3) unterliegt, führt zum vollständigen Kollaps der Struktur, so dass die 
hexagonale Ordnung der Vorläuferverbindung verloren geht. 
Untersuchungen der Porosität der SiOCs mittels N2-Physisorption zeigen, dass der 
Zusammenbruch des geordneten Netzwerkes der Probe PMO-SiOC-3 zu einem unporösen 
Feststoff führt. Die Siliziumoxykarbide, welche bei einer Temperatur bis 1000 °C 
synthetisiert werden, weisen eine poröse Struktur auf, da sie einen ähnlichen 
Isothermenverlauf wie das Vorläufer-Polysilsesquioxan zeigen (Abb. 108 und Tab. 32). Bei 
der Gasadsorption bzw. -desorption bildet sich eine Typ-IV Isotherme mit einer Hysterese 
von p/p0 = 0,42 – 1,0 aus. Dies zeugt von der thermischen Stabilität des mesoporösen Systems 
im SiOC-Netzwerk. Die Analyse der Porensysteme bestätigt die Formierung mikroporöser 
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Strukturen, welche mit der Bildung einer freien Kohlenstoffphase während der Zersetzung der 
Vorgängerverbindung im Verlauf des Pyrolyseprozesses erklärt werden können [233,330]. Der 
freigesetzte Kohlenstoff führt zur Verstopfung der Mesoporen und verringert somit das 
Porenvolumen. Eine mögliche Erklärung für die Erhöhung des Mesoporenvolumens VP, meso 
mit gleichzeitiger Abnahme von VP, mikro mit steigender Pyrolysetemperatur ist die 
Verdichtung des siliziumoxykarbidischen Netzwerkes und eine einsetztende karbothermische 



































































































































































































































































































Abb. 108: N2-Physisorptionsisothermen mit zugehörigen Porenradienverteilungen der 
Siliziumoxykarbide, welche über eine Pyrolyse bei a. 700 °C, b. 1000 °C und c. 1300 °C synthetisiert 
wurden (gemessen bei T = -196 °C) 
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Tab. 32: Zusammenfassung der porösen Eigenschaften der siliziumoxykarbidischen Keramiken, 
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Die Analyse der Kohlenstoffstruktur in den keramischen Systemen mittels Raman-
Spektroskopie zeigt, dass alle gesammelten Spektren von einem Untergrund begleitet werden 
(Abb. 109). Die Ursachen können im Zersetzungsmechanismus des Polysilsesquioxans und in 
der Struktur der periodisch-geordneten Keramik gesucht werden. Diese erschweren die 
Bildung von zusammenhängenden Kohlenstoffstrukturen, was wiederum die Analyse mittels 
Raman behindert [292,300].  
 


























































Abb. 109: a. Ramanspektren der synthetisierten Siliziumoxykarbide aus dem BTEB-Xerogel und b. 
Vergrößerung des Bereichs von 1000 – 1800 cm-1 (jeweils bei λ = 514,5 nm) 
 
 
5.4.3 Poröse Kohlenstoffmaterialien aus geordneten, mesoporösen SiOCs 
 
Die anschließende Chlorierung der verschiedenen Oxykarbide bei 700 °C (PMO-SiOCDC-1) 
bzw. 1000 °C (PMO-SiOCDC-2 und -3) führte trotz wiederholter Syntheseversuche nur bei 
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der Probe PMO-SiOC-2 zu einem reinen Kohlenstoff. Thermische Analysen bestätigen, dass 
die Umwandlung der Proben PMO-SiOC-1 und PMO-SiOC-3 unvollständig abläuft und hier 
nur silikatische Strukturen erhalten werden (Abb. 110).  So wird bei der thermischen 
Oxidation der Systeme PMO-SiOCDC-1 und PMO-SiOCDC-3 unter synthetischer Luft ein 
Verbrennungsrückstand von 87 Gew.-% bzw. 96 Gew.-% erhalten. Eine weitere Oxidation 
der Strukturen bis 1400 °C zeigt für PMO-SiOCDC-1 keine weitere Massenänderung und für 
PMO-SiOCDC-3 eine erneute Massenabnahme von ~5% (nicht dargestellt). Dies scheint bei 
der Hochtemperaturpyrolyse auf die teilweise Bildung von Siliziumkarbid hinzudeuten. Ein 
Grund für dieses Resultat kann der Zusammenbruch der keramischen Struktur PMO-SiOC-3 
während der Pyrolyse sein.  
 





































































































































































Abb. 110: Thermische Analyse der Kohlenstoffmaterialien a. PMO-SiOCDC-1, b. PMO-SiOCDC-2 
und c. PMO-SiOCDC-3 in synthetischer Luft 
 
Eine weitere Möglichkeit für die Probleme bei der Synthese des Kohlenstoffs PMO-SiOCDC-
1 kann darin bestehen, dass es bei einer Pyrolysetemperatur von 700 °C schon zu einer 
vollständigen Phasenseparation zwischen dem Kohlenstoff und dem SiO2-Netzwerk kommt. 
Ein ähnliches Verhalten wurde durch Masse et al. bei der Pyrolyse von periodischen PMO-
Netzwerken bestehend aus 1,2-Bis(triethoxysilyl)ethan beschrieben [233]. Wie durch die 
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Analyse der Siliziumoxykarbide in Kapitel 5.4.2 veranschaulicht und basierend auf den 
Beobachtungen für die siliziumoxykarbidische Keramik SiOC-1 (Kap. 5.2.2) können die 
Kohlenstoffdomänen eine geringe Vernetzung und somit eine hohe Anzahl an Defekten 
besitzen. Diese können zu einer erhöhten Reaktivität während des Chlorierungsprozesses 
führen und somit leicht flüchtige Chlorkohlenwasserstoffe bilden. 
 





























































































Abb. 111: DTG von a. PMO-SiOCDC-1, b. PMO-SiOCDC-2 und c. PMO-SiOCDC-3 
 
Einzig die thermische Analyse des Systems PMO-SiOCDC-2 offenbart die Bildung eines 
reinen Kohlenstoffs. Die Verbrennung, welche im Temperaturbereich von 450 – 680 °C 
abläuft, lässt auf eine homogene Kohlenstoffphase schließen, die gebildet wird (Abb. 111). 
Die Untersuchung der Porosität des Materials PMO-SiOCDC-2 zeigt eine hierarchisch-poröse 
Struktur unter Bildung einer Typ-IV Physisorptionsisotherme mit einer Hysterese bei p/p0 = 
0,42 – 1,0 (Abb. 112 und Tab. 33). Die Analyse der Porenstruktur offenbart die Anwesenheit 
von Mesoporen mit einem durchschnittlichen Porendurchmesser von 3,2 nm und Mikroporen 
mit dP ≤ 1 nm. Eine weiterführende Analyse mit Hilfe einer Tiefdruckadsorption offenbart 
eine bimodale Verteilung mit Ultramikroporen (dP ~ 0,57 nm) und dem Schwerpunkt mit 
Mikroporen (dP ~ 0,93 nm) (Abb. 113). 
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ABET = 314 m















































































Abb. 112: N2-Physisorption der resultierenden Kohlenstoffe a. PMO-SiOCDC-1, b. PMO-SiOCDC-3 
und c. PMO-SiOCDC-2 mit korrespondierender Porenradienverteilung gemessen bei T = -196 °C 
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Abb. 113: a. Stickstoff-Adsorptionsisotherme und b. korrespondierende Porenradienverteilung 
ermittelt bei einer Temperatur von -196 °C 
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Eine weitere Analyse der gebildeten Kohlenstoffstruktur mit Hilfe der Raman-Spektroskopie 
offenbart ein Verhältnis von ID/IG = 1,56 ± 0,1 für das Kohlenstoffmaterial (Abb. 114). 
Weiterhin ist die Anwesenheit einer schlecht-abgegrenzten 2D-Bande erkennbar, was ein 
Hinweis auf eine geringe Ordnung des Kohlenstoffgitters ist. 
Die Entfernung des Siliziums aus dem SiOC-Netzwerk führt dazu, dass der (100)-Reflex als 
Indiz für die periodische Struktur im Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoff verloren geht (Abb. 
115). Allerdings bestätigen die N2-Physisorptionsexperimente und ein Vergleich der 
Porenradienverteilungen von PMO-SiOC-2 und PMO-SiOCDC-2, dass die mesoporösen 
Eigenschaften der Vorläuferstruktur nahezu vollständig übernommen werden. Dies kann 
begründet werden durch Beobachtungen, die bei der Chlorierung diverser keramischer 
Präkursoren gemacht wurden. So zeigt sich, dass die Struktur von Siliziumkarbiden und 
Siliziumoxykarbiden während des Halogenierungsvorganges auf die resultierenden 
Kohlenstoffmaterialein übertragen werden kann [166,193,196]. Die transmissionselektronen-
mikroskopische Untersuchung von PMO-SiOCDC-2 offenbart die Anwesenheit von 
amorphem Kohlenstoff, während die periodisch-geordnete Struktur des Organosilikas und des 
korrespondierenden SiOCs, welches über eine Pyrolyse bei 1000 °C synthetisiert wurde, zu 
erkennen ist (Abb. 116). Dieser hohe Anteil an amorphen Strukturen im reslutierenden 
Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoff könnte dazu führen, dass ein Signal für eine eventuell 
geordnete Struktur im amorphen Untergrund der röntgendiffraktometrischen Analyse verloren 
geht.  
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Abb. 114: Raman-Spektrum von PMO-SiOCDC-
2 gemessen bei λ = 514,5 nm 
Abb. 115: Röntgendiffraktometrische Analyse 
von PMO-SiOCDC-2 (mit SAXS-Analyse im 
Einsatz, gemessen jeweils mit λ = 0,154 nm) 
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a. b. c.
 
Abb. 116: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen des a. periodisch mesoporösen 
Organosilikas, b. Silizumoxykarbids, welches durch Pyrolyse bei 1000 °C synthetisiert wurde, und c. 
durch Chlorierung bei 1000 °C erhaltenen korrespondierenden Kohlenstoffs 
 
 
5.4.4 Der elektrochemische Doppelschichtkondensator mit PMO-SiOCDC 
 
Die Eignung des hierarchischen Kohlenstoffs als Elektrodenmaterial wird durch eine 
umfangreiche elektrochemische Charakterisierung evaluiert. Für die Untersuchungen wird das 
Aktivmaterial PMO-SiOCDC-2 über die trockene Prozessierung (Abb. 20) mit 5 Gew.-% 
Leitadditiv (Carbon Black) und 5 Gew.-% Binder (PTFE) zu freistehenden Elektrodenfilmen 
geformt. Die finale Elektrodenschicht besitzt eine Dicke von ~100 µm und eine Dichte von 
~0,15 g cm-3. Die Charakterisierung des Systems erfolgt im symmetrischen Aufbau mit 
Rundelektroden, welche einen Durchmesser von 10 mm besitzen, im organischen 
Elektrolyten (1 M Tetraethylammoniumtetrafluoroborat-Lösung in Acetonitril).   
 




























































Abb. 117: CV-Messungen vom Elektrodensystem mit der Aktivkomponente PMO-SiOCDC-2 bei 
einer Vorschubspannung von a. 10 mV s-1 und b. 100 mV s-1 (in 1 M TEABF4 in ACN) 
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Zyklovoltammetrische Untersuchungen der porösen Elektrode zeigen ein für EDLCs ideales 
Verhalten durch die Ausbildung einer rechteckigen Stromantwort bei Applizierung einer 
linearen Potentialänderung (Abb. 117) [268]. Die Abwesenheit von erkennbaren Signalen für 
Faradaysche Redoxprozesse lässt darauf schließen, dass dem Kohlenstoff keine 
Verunreinigungen oder funktionellen Gruppen durch den Produktionsprozess anhaften und 
der symmetrische Kurvenverlauf ist auf rein kapazitive Ladungsspeicherung zurückzuführen. 
Die CV-Kurven sind wie bei den meisten nanoporösen Kohlenstoffen in organischen 
Elektrolyten durch den Schmetterlingseffekt gekennzeichnet [132]. 
Die Analyse des galvanostatischen Lade-/Entlade-Verhaltens von PMO-SiOCDC-2 ist in 
Abbildung 118 zusammengefasst. Für das Kohlenstoffmaterial mit einer hierarchisch-porösen 
Struktur kann eine maximale spezifische Kapazität von 102 F g-1 erreicht werden. Dieser 
Wert ist identisch mit dem Oxykarbid-abgeleiteten Kohlenstoffmaterial SiOCDC-3. Eine 
Erklärung hierfür liefert die Betrachtung der Verteilung der spezifischen Oberfläche über die 
Porengrößen unter Berücksichtigung des verwendeten Elektrolyten (Abb. 69). Der Anteil an 
Oberfläche im Porenregime von 0,68 – 1,3 nm beträgt für PMO-SiOCDC-2 36% an der 
gesamten spezifischen Oberfläche. Dieser Wert ist ebenfalls nahezu identisch mit SiOCDC-3 
(33%). Der Anteil von spezifischer Oberfläche, welche unterhalb dP = 0,68 nm liegt, kann für 
das poröse Kohlenstoffmaterial aus 1,4-BTEB mit 3,5% angegeben werden. Diese Oberfläche 
trägt aufgrund des Fakts, dass das TEA+-Ion (d = 0,68 nm) keinen Zugang zu den Poren 
findet, nicht zur Kapazität des Kohlenstoffs bei [314,318]. Als Schlussfolgerung sollte ein hoher 
Anteil an Mesoporen zur Verfügung stehen, um die schnelle Diffusion des Elektrolyten zu 
gewährleisten. Dies sollte Zugang zu schnellen Lade-/Entladeprozessen bieten bzw. die 
Nutzung von hohen Lade-/Entladeströmen ermöglichen, wie es bei SiOCDC-3 der Fall ist. 
Allerdings zeigt sich bei Betrachtung des Spannungsabfalls ∆U, dass für das Material PMO-
SiOCDC-2 nur bis zu einer Stromstärke von 20 A g-1 vertrauenswürdige Werte erhalten 
werden können bei denen der Spannungsabfall am Innenwiderstand einen kleineren Betrag 
annimt als das eigentliche Messsignal, welches zur Berechnung von Cspez nach Gl. 6 – 8 
genutzt wird. Eine nähere Analyse der im System auftretenden Widerstände mit Hilfe 
elektrochemischer Impedanzspektroskopie kann zur Begründung dieses Effektes 
herangezogen werden. Die Darstellung des Nyquist-Diagramms des Elektrodensystems zeigt 
den für poröse Kohlenstoffelektroden typischen Verlauf des imaginären Widerstands (ZI) über 
dem realen Widerstand (ZR) (Abb. 119a). Im Hochfrequenzbereich ist ein Halbkreis für die 
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komplexe Impedanz der Elektrodenschicht vorhanden, welche bei Verringerung der 





































































































Abb. 118: a. Verlauf  von Cspez über Ispez, b. Entwicklung des Innenwiderstandsabfalls ∆U mit Ispez und 
Spannungsverläufe bei Lade-/Entladeströmen von c. 1 A g-1 und d. 20 A g-1 (jeweils in 1 M TEABF4 
in ACN) 
 
Vergleicht man dieses Verhalten mit dem Kohlenstoffmaterial SiOCDC-3, so zeigt sich, dass 
der Halbkreis etwa die dreifache Ausdehnung besitzt. Eine Simulation der Messergebnisse 
mittels Ersatzschaltkreis nach Randles offenbart, dass das Elektrodensystem PMO-SiOCDC-2 
mit ~18 Ohm einen Zellwiderstand besitzt der etwa 400% des Widerstands von SiOCDC-3 
beträgt (Tab. 34). Ähnliche Werte werden auch für die Ermittlung des seriellen 
Äquivalenzwiderstands aus den galvanostatischen Messungen erhalten. Dieser 
Innenwiderstand, der hauptsächlich durch den Durchtrittswiderstand hervorgerufen wird, 
verringert die erreichbare Kapazität der porösen Elektrode und beeinflusst das 
Stabilitätsverhalten gegenüber fließenden Strömen negativ. Wird das Ohmsche Gesetz (Gl. 
27) in die Betrachtungen mit einbezogen, zeigt sich, dass dieser hohe ESR mit zunehmender 
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Stromstärke an Einfluss gewinnt und somit einen höheren Spannungsabfall am 




R =  
Dieser Umstand lenkt den Blick auf die Problematik, dass nicht nur ein geeignetes 
Porensystem für den Erfolg eines Elektrodenmaterials in elektrochemischen 
Doppelschichtkondensatoren verantwortlich ist, sondern dass auch die Leitfähigkeit in der 
Elektrodenschicht, welche durch die Wahl der Aktivkomponente beeinflusst wird, und die 
daraus resultierenden Widerstände im System von enormer Bedeutung sind. Die Ursache für 
die geringe Leitfähigkeit des Materials PMO-SiOCDC-2 ist hauptsächlich in der amorphen 
Struktur des Kohlenstoffs zu suchen, welcher im Verlauf des Syntheseprozesses erzeugt wird. 
 



















































Abb. 119: Darstellung des a. Nyquist-Diagramms und b. der Frequenzabhängigkeit der spezifischen 
Kapazität des Systems PMO-SiOCDC-2 
 




















Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass es nur in einem sehr begrenzten Maß gelungen 
ist, aus einem mesoporösen Organosilika mit periodischer Ordnung einen porösen 
Kohlenstoff herzustellen. Allerdings zeigen Untersuchungen der Porenstruktur den 
vielversprechenden Ansatz für ein Elektrodenmaterial mit hoher Strombelastbarkeit. Für eine 
optimale Ausnutzung des Porensystems muss allerdings die Leitfähigkeit des 
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Kohlenstoffmaterials im Elektroden-Komposit verbessert werden, um den Ladungstransfer 
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6. Zusammenfassung und Ausblick 
 
Thema der vorliegenden Arbeit war die Entwicklung und Untersuchung von neuartigen 
Kohlenstoffsystemen, welche aus siliziumoxykarbidischen Keramiken gewonnen wurden. 
Diese keramischen Netzwerke wurden über Sol-/Gel-Verfahren hergestellt und bieten somit 
die Möglichkeit den Syntheseprozess aufzuskalieren und größere Mengen an porösem 
Kohlenstoff herzustellen. Weiterhin wurde die Eignung dieser Materialien für die Anwendung 
in Energiespeichern vom Typ elektrochemischer Doppelschichtkondensator untersucht. 
Es lässt sich zusammenfassend feststellen, dass die Möglichkeit besteht, poröse 
Kohlenstoffmaterialien aus SiOC-Keramiken zu gewinnen. Im System kann über die einfache 
Kontrolle der Synthesetemperatur Einfluss auf die Gestalt der Porenstruktur und die 
Leitfähigkeit im Material genommen werden. So konnten sowohl mikroporöse, als auch 
mesoporöse Kohlenstoffe synthetisiert werden, die Porendurchmesser im Bereich zwischen 
0,5 nm – 9,0 nm besitzen. Diese Elektrodenmaterialien wurden über einen einfachen Prozess 
zu freistehenden Elektroden prozessiert, welche bessere elektrochemische Eigenschaften 
zeigten als der kommerzielle Standard YP-50F. So konnte die spezifische Kapazität der 
mesoporösen Kohlenstoffelektroden bis zu einer Stromdichte von 80 A g-1 nahezu 
aufrechterhalten werden, so dass Leistungsdichten von 292 kW kg-1 mit korrespondierenden 
Energiedichten von 26 Wh kg-1 erreicht wurden. Diese hohe Belastbarkeit ist bisher nur von 
vertikal ausgerichteten Wäldern aus Kohlenstoffnanoröhren bekannt [170] und eröffnet die 
Möglichkeit, diese Kohlenstoffmaterialien für Hochleistungsdoppelschichtkondensatoren 
einzusetzen [332–334]. 
Des Weiteren konnte in dieser Arbeit über die Synthese eines hierarchischen Kohlenstoffs aus 
einem mesoporösen Organosilika mit periodisch geordneter Porenstruktur berichtet werden. 
Nach dem bisherigen Kenntnisstand ist dies der erste Bericht eines solchen Verfahrens in der 
Literatur. Auch wenn die elektrochemischen Eigenschaften dieses Elektrodenmaterials 
weiterer Optimierungsarbeit bedürfen, stellt das System einen interessanten Ansatz zur 
Erzeugung von Kohlenstoffen mit einer mesoporösen Struktur und einer hohen mikroporösen 
Oberfläche dar. 
Die erhaltenen Forschungsergebnisse beschreiben eine gute Grundlage für die weitere 
Optimierung und Modifikation der Silsesquioxane und der daraus resultierenden SiOC-
Keramiken und SiOCDCs. Ein weiterer Schritt könnte sein, die Variation des 
Kohlenstoffgehalts in den polymeren Netzwerken für die Synthese von Elektrodenmaterialien 
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zu evaluieren, da der Gehalt an freiem Kohlenstoff während der Prozessierung einen 
entscheidenden Einfluss zeigte. Es wurden schon erste Forschungen auf diesem Gebiet 
unternommen, allerdings wurde bisher der finale Schritt der Erzeugung eines reinen 
Kohlenstoffs aus diesen Keramiken nicht gegangen [291]. Weitere Möglichkeiten der 
Systemoptimierung bestünden in der Erzeugung zusätzlicher poröser Strukturen während der 
Verarbeitung des Silsesquioxans durch Schäumung des Präkursorpolymers [204,221,222] oder 
Nutzung von Templatierungsprozessen [215,232]. Diese Herangehensweise könnte den Weg für 
weitere Hochleistungselektrodenmaterialien ebnen. Ein weiteres Glied in der 
Wertschöpfungskette besteht in der Evaluation der porösen Siliziumoxykarbide aus Sol-/Gel-
Ansätzen als Anodenmaterial in Lithium-Ionen-Batterien, da hier teilweise bereits gute 
Kapazitäten für elektrolytisch abgeschiedene SiOC-Schichten erhalten werden konnten [101–
103]. Des Weiteren ist der Einsatz von für das SiOCDC-Porensystem maßgeschneiderten 
Elektrolyten, wie Ionischen Flüssigkeiten, denkbar, um die erreichbare Energiedichte weiter 
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8. Appendix 
 
Im Folgenden sind die Regressionsfunktionen für die Bestimmung der kapazitiven Oberfläche 
angegeben. Die Anstiege der Regressionsgeraden werden nach Gleichung 24 genutzt, um die 
kapazitiv-zugängliche Oberfläche in Kapitel 5.2.4 zu bestimmen. 
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Abb. A1: Oberflächenfitfunktion von SiOCDC-1 Abb. A2: Oberflächenfitfunktion von SiOCDC-2 
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Abb. A3: Oberflächenfitfuntkion von SiOCDC-3 Abb. A4: Oberflächenfitfunktion von SiOCDC-4 
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Darstellung der Regressionsgeraden der aktivierten Kohlenstoffmaterialien, welche zur 
Berechnung der kapazitiv-genutzten Oberfläche im Kapitel 5.3.1.1 verwendet werden. 
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Abb. A6: Oberflächenfitfunktion von SiOCDC-1a Abb. A7: Oberflächenfitfunktion von SiOCDC-2a 
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Abb. A8: Oberflächenfitfunktion von SiOCDC-3a Abb. A9: Oberflächenfitfunktion von SiOCDC-4a 
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Des Weiteren sind die simulierten Kurvenverläufe der mittels EIS analysierten Probensysteme 
dargestellt, welche in der Arbeit behandelt wurden. Die Darstellung der Daten erfolgt im 
Nyquist-Diagramm. Die simulierten Daten sind anhand eines durchgehenden Graphen 
dargestellt, während die Verläufe der einzelnen Messpunkte die gemessenen Daten der 
jeweiligen Systeme angeben. 
Die Simulation der Elektroden erfolgt über einen modifizierten Ersatzschaltkreis nach 
Randles mit Hilfe der Software IviumSoft (Version 2.031) im Frequenzbereich 5 – 50000 Hz. 










mit RS dem Hochfrequenzwiderstand, Zf der zusammengesetzten Impedanz aus dem 
Durchtrittswiderstand Rct und der Warburg-Impedanz ZW und ZCPE der frequenzabhängigen 
Impedanz für das konstante Phasenelement. Die Warburg-Impedanz dient der Darstellung der 
Elektrolytionendiffusion innerhalb der porösen Elektrode und wird ermittelt durch den 









wobei W ein Parameter bezogen auf die Warburg-Antwort des Systems ist und ω die 
Winkelgeschwindigkeit im System (ω = 2·π·f, mit f der angelegten Frequenz). Das konstante 
Phasenelement (CPE) dient der Simulation des Verhaltens einer porösen Kohlenstoffelektrode 









Der Parameter n (0 ≤ n ≤ 1) ist empirisch und beschreibt den Grad der Abweichung des realen 
Systems vom idealen Doppelschichtkondensator (n = 1). Q stellt einen Parameter des CPE-
Ersatzschaltkreises dar, dessen Dimension von n abhängt. Im Fall n = 1 kann Q mit der 
Kapazität gleichgesetzt werden. Die Werte des realen Anteils (ZR) und des imaginären Anteils 
(ZI) der Impedanz werden angeglichen nach 
( )
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Abb. A11: Gemessene und simulierte Daten für die Elektrodenysteme I – IV aus Kapitel 5.1 
(Gemessen in 1 M TEABF4-Lösung in Acetonitril und simuliert im Frequenzbereich 5 – 50000 Hz.) 
 
Es folgt die Darstellung der gemessenen und simulierten EIS-Daten der Elektrodensysteme 
aus Kapitel 5.2.4. 
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Abb. A12: Nyquist-Diagramm mit gemessenen und simulierten Kurvenverläufen für Elektrode mit 
YP-50F (mit 5 Gew.-% PTFE und 5 Gew.-% CB) (Dargestellte Daten der EIS-Analyse vor (blau) und 
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Abb. A13: Ermittelte und simulierte Daten für Elektrodensysteme mit a. SiOCDC-1, b. SiOCDC-2, c. 
SiOCDC-3 und d. SiOCDC-4 (jeweils mit 5 Gew.-% CB und PTFE) (Blaue Graphen stehen für Daten 
vor der Stabilitätsmessung und rote Graphen für Daten nach der Stabilitätsmessung.) 
 
Abtragung der impedanzspektroskopischen Messungen mit zugehörigen Systemsimulationen 
der Elektroden mit den aktivierten Komponenten aus Kapitel 5.3.1.1. 
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Abb. A14: Nyquist-Diagramm vom Elektrodensystem mit aktiviertem YP-50F vor (blau) und nach 
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Abb. A15: Daten von Elektroden mit aktivierten Komponenten von a. SiOCDC-1a, b. SiOCDC-2a, c. 
SiOCDC-3a und d. SiOCDC-4a, jeweils vor (blau) und nach (rot) der Stabilitätsmessung 
(Elektrodenschichten mit 5 Gew.-% PTFE und 5 Gew.-% CB.) 
 
Abschließend erfolgt die Darstellung der impedanzspektroskopischen Analyse des 
Elektrodensystems PMO-SiOCDC-2 mit 5 Gew.-% Acetylenruß und 5 Gew.-% PTFE-Binder 
aus Kapitel 5.4.4. 
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Abb. A16: Auswertung der impedanzspektroskopischen Messung von Elektrode mit PMO-SiOCDC-2 
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